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RÉSUMÉ 
Ce projet visait à développer des matériaux alternatifs aux composites à matrices 
polymères pétrosourcées et renforts synthétiques, dont la production est généralement 
énergivore. La fin de vie ce type de matériaux est très problématique, car ils sont peu 
ou difficilement recyclables, en raison, entre autres, d’un tri sélectif et d’une séparation 
difficile, voire impossible, des différents constituants. Bien souvent, ces matériaux se 
retrouvent dans les sites d’incinération ou d’enfouissement. 
Ainsi, un des objectifs de cette étude était de contribuer à l’avancement des 
connaissances dans l’élaboration et l’optimisation de biocomposites à matrices 
biosourcées et biorenforts tels que les fibres naturelles. En effet, ces biocomposites sont, 
à l’heure actuelle, considérés comme la meilleure alternative aux composites 
conventionnels. En outre, de nombreuses applications requièrent une amélioration 
significative des performances de la matrice, sans nécessairement avoir besoin 
d’atteindre les performances maximales. Dans ces conditions, les fibres naturelles 
courtes issues de la biomasse résiduelle ou non exploitée pourraient pleinement 
répondre aux exigences. Or, il s’avère que le Canada est le premier producteur mondial 
de graines de lin. Le plus souvent, après récupération des graines, les tiges, qui 
renferment une quantité importante de fibres courtes, sont brûlées ou laissées sur place.  
Or, dans le contexte des préoccupations environnementales, ces fibres courtes 
pourraient encore, en totalité ou en partie, être utilisées ou valorisées en tant que 
renforts dans des matériaux composites. Si celles-ci ne sont pas encore omniprésentes, 
c’est qu’elles présentent certains désavantages. En effet, l’adhésion matrice 
polymère/renforts est loin d’être optimale en raison du caractère hydrophile et polaire 
des fibres, alors que les matrices polymères sont généralement plus hydrophobes et 
relativement moins polaires. De plus, la résistance interfaciale fibres/matrice est 
souvent très faible et leur durabilité est problématique en raison de leur sensibilité à 
l’humidité. Ainsi, la compatibilisation fibres/matrice a fait et continue de faire l’objet 
de nombreuses études. À l’instar des fibres synthétiques, la compatibilisation par 
traitement de surface des fibres est considérée comme une avenue intéressante.  
Généralement, le but des traitements est une diminution du caractère polaire des fibres 
ou une libération des sites réactifs présents à la surface des fibres pour y greffer des 
éléments chimiques compatibles avec la matrice polymère. Cependant, beaucoup de 
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traitements proposés sont, soit très compliqués et non envisageables à l’échelle 
industrielle, ou soit nécessitent l’utilisation de produits chimiques polluants. 
Le but de cette étude était donc de développer des traitements de compatibilisation 
simples et écologiques de fibres de lin et d’élaborer des biocomposites à matrices 
biosourcées telles que le polyacide lactique (PLA). L’approche proposée repose sur le 
dépôt, à la surface des fibres de lin, d’une fine couche de compatibilisant à base 
d’époxy/nanosilice, de dioxyde de titane, de lignine Kraft ou de tanin, suivi de 
l’élaboration et de la caractérisation de composites PLA/fibres de lin modifiées. 
L’objectif principal était donc d’étudier l’effet de la présence de cette couche sur 
l’adhésion interfaciale, la cristallisation du PLA, les propriétés mécaniques, la 
résistance thermique et la durabilité.  
Les résultats obtenus montrent que :  
- le revêtement époxy/nanosilice conduit à une nette diminution de la polarité des 
fibres, une importante amélioration de l’adhésion interfaciale et une 
augmentation de la durabilité. 
- le revêtement au dioxyde de titane couplé à une cristallisation contrôlée du PLA 
a permis d’atteindre des propriétés optimales sans détérioration des interfaces. 
- l’utilisation de composés phénoliques biosourcés (i.e. lignine Kraft et tanin) 
comme compatibilisant conduit clairement à une amélioration de l’adhésion 
interfaciale, en particulier avec le tanin. Ce dernier semble avoir une meilleure 
affinité avec les fibres de lin et le PLA, grâce à ses nombreux groupements 
hydroxyl phénoliques. De plus, une amélioration des propriétés mécaniques et 
de la durabilité a été observée. 
Mots clés : PLA, fibres de lin, PRF, revêtements, adhésion interfaciale  
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CHAPITRE 1. INTRODUCTION 
1.1 Contexte  
La prise de conscience actuelle concernant la protection et la préservation de 
l’environnement conduit beaucoup de chercheurs et d’industriels à s’intéresser au 
développement de matériaux écologiques, recyclables, ou encore biodégradables, au 
coût le plus bas possible [1]–[4]. Ceci est d’autant plus primordial dans l’industrie 
composite, où les renforts utilisés sont souvent des fibres synthétiques (verre, carbone, 
Kevlar) dans des matrices polymères pétrosourcées.  
Toutefois, des renforts alternatifs aux fibres synthétiques sont envisageables. C’est le 
cas des fibres naturelles que l’on retrouve dans tous les végétaux, incluant les résidus 
de production agricole non utilisés ou exploités. Or, il s’avère que le Canada est 
actuellement le plus grand producteur de lin au monde et le principal objectif de sa 
culture est la récolte des graines de lin [5], [6]. Entre 500 000 et 1 000 000 de tonnes de 
graines de lin sont produites annuellement depuis 2015, laissant derrière 2 tonnes de 
tiges de lin résiduelles par hectare de lin cultivé, renfermant une quantité importante de 
fibres courtes. Ces résidus ne peuvent servir à nourrir le bétail et sont très largement 
brûlés ou replongés dans le sol [7]. Les fibres courtes extraites de ces résidus possèdent 
généralement de bonnes propriétés mécaniques et pourraient donc être utilisées pour 
élaborer des écomatériaux. Les fibres naturelles sont en vogue, pour le remplacement 
de renforts synthétiques, comme les fibres de verre, dans les composites polymériques, 
car elles présentent des densités relativement faibles et des propriétés spécifiques 
remarquables. Or, dans plusieurs industries et notamment celle du transport, le facteur 
réduction de poids est primordial pour la diminution de la consommation de carburant 
[8]. Malgré cela, les fibres naturelles issues de la biomasse résiduelle sont encore 
considérées comme des déchets et sont déclassées, c’est pourquoi leur prix est très 
accessible [9].  
Du côté des matières plastiques usuelles, la majorité est issue de monomères 
pétrosourcés comme l’éthylène et le propylène [10]. Elles ne sont, pour la plupart, pas 
biodégradables et s’accumulent dans les décharges, sont incinérées ou se retrouvent 
dans la nature, particulièrement dans les mers et océans. En règle générale, 40 à 80% 
des débris retrouvés dans les océans sont en plastique et proviennent, en grande partie, 
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des emballages, des sacs de transport, des chaussures, des briquets et d’autres objets 
domestiques [11]. 
Pourtant il existe des alternatives aux polymères pétrosourcés. En effet, les 
bioplastiques sont des polymères qui sont soit biosourcés, c’est-à-dire qu’ils sont 
synthétisés à partir de la biomasse, soit biodégradables. L’acide polylactique (PLA) fait 
partie de ces deux catégories à la fois et semble le candidat idéal pour les remplacer. 
C’est un polymère biosourcé, provenant de la culture du maïs, de la canne à sucre ou 
encore du tapioca. Il est produit à l’échelle industrielle et est donc disponible en grande 
quantité [12], [13]. C’est un point important si on envisage, dans un futur proche, le 
remplacement des matrices pétrosourcées par celui-ci. Il est biodégradable dans 
certaines conditions de compostage et permettrait donc de limiter considérablement 
l’enfouissement ou l’incinération, qui représentent, pour le moment, la fin de vie de la 
plupart des matières plastiques. 
Associer les fibres de lin et le PLA dans la fabrication de composites écologiques paraît 
la solution évidente. Les fibres de lin utilisées, courtes ou longues, et en quantité 
variable dans des composites à matrice PLA, pourraient trouver une application dans 
de nombreux domaines comme le transport, le mobilier ou encore l’emballage. 
1.2 Problématiques 
Le PLA présente quelques désavantages. Il est très fragile, très peu tenace et sa 
résistance thermique est assez faible, puisqu’il cristallise très lentement [14]. Son prix 
est aussi plus élevé que celui des polymères pétrosourcés classiques [15]. Pour 
contrecarrer ces problèmes, le PLA peut être renforcé et substitué de différentes 
manières. L’ajout de charges et d’agents de remplissage bon marché permet dans 
certains cas de réduire la quantité de PLA à utiliser. Bien choisis, ces charges/agents de 
remplissage peuvent avoir un effet nucléant sur le PLA, augmentant ainsi sa cinétique 
de cristallisation et son taux de cristallinité et conduisant à une amélioration de sa 
résistance thermique et de ses propriétés mécaniques [16]. L’ajout de fibres naturelles 
a déjà montré de bons résultats dans le renforcement du PLA, augmentant sa ténacité 
et sa résistance mécanique en traction et en flexion [17],[18]. En outre, le phénomène 
de transcristallisation a déjà été observé à la surface des fibres, mettant ainsi en exergue 
l’effet nucléant des fibres et augmentant, par le fait même, la cristallinité et donc la 
résistance thermique du PLA [19].  
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Cependant, les composites à base de fibres naturelles présentent une faible adhésion 
interfaciale. En effet, les fibres naturelles et les matrices polymères ont tendance à être 
peu compatibles [15]. Les fibres sont hydrophiles et polaires alors que les polymères 
sont plutôt hydrophobes et relativement moins polaires. Les interactions qui ont lieu 
entre les deux éléments sont souvent trop faibles pour garantir une interface solide [20]. 
L’interface entre les renforts et la matrice est pourtant primordiale. En effet, dans le cas 
d’une bonne adhérence entre ses deux éléments, il y a un effet synergique qui rend le 
matériau plus résistant que la matrice pure. Dans le cas contraire, il en résulte un 
matériau ayant des propriétés inférieures à la matrice pure. 
Les fibres, de par leur caractère hydrophile et leur structure, ont une forte tendance à 
absorber l’eau [21]. Aussi, les vides créés entre la matrice et les fibres, découlant de la 
mauvaise adhésion, augmentent d’autant plus l’absorption d’eau [22]. Les fibres 
peuvent alors gonfler et créer des défauts dans la matrice, engendrant ainsi des 
concentrations de contraintes lors de sollicitations mécaniques. Certains des 
composants des fibres, tels que l’hémicellulose, peuvent aussi s’hydrolyser s’ils sont 
exposés à la chaleur et à l’humidité, ce qui conduit à la dégradation du matériau [23].  
L’élargissement des champs d’applications du PLA nécessite donc une amélioration 
significative de l’adhésion interfaciale, en utilisant des biorenforts et des approches à 
faible impact environnemental, ainsi qu’une augmentation de la durabilité des 
biocomposites.  
1.3 Définition du projet et objectifs 
Ce projet de thèse consistait donc à développer des traitements de surface des fibres de 
lin, permettant d’augmenter l’affinité fibres/PLA et de réduire l’hydrophilicité des 
fibres. Ainsi, plusieurs solutions à faible impact environnemental et techniquement et 
économiquement viables ont été proposées et étudiées. Les traitements de surface 
proposés permettent de répondre à des applications diverses et variées allant de la 
production de masse aux composites techniques. Les approches proposées laissent 
entrevoir l’utilisation de déchets ou résidus de lin issus de l’agriculture canadienne, 
pour renforcer le PLA, et valoriser des ressources encore non exploitées. 
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Les objectifs spécifiques de cette étude sont : 
Objectif 1 : Développement d’un revêtement à base d’époxy et de nanoparticules de 
silice  
Objectif 2 : Étude de l’influence des propriétés interfaciales de composites à base de 
PLA et de fibres de lin revêtues de dioxyde de titane (TiO2) sur la cristallisation de la 
matrice PLA et l’adhésion interfaciale fibre/PLA  
Objectif 3 : Élaboration de revêtements 100% biosourcés en valorisant des ressources 
non exploitées telles que la lignine Kraft et le tanin 
1.3.1 Objectif 1: Développement d’un revêtement à base d’époxy et de nanoparticules 
de silice  
Le choix d’un revêtement à base d’époxy et de nanoparticules de silice est motivé par :  
1) la présence de groupements hydroxyl en grand nombre dans l’époxy laissant 
présager une bonne interaction avec les groupements hydroxyl présents à la 
surface des fibres.  
2) la polarité de surface de l’époxy qui est plus faible que celle des fibres, ce qui 
devrait réduire l’hydrophilicité des fibres modifiées et améliorer les interactions 
avec le PLA et la compatibilité interfaciale.  
3) la présence de nanoparticules de silice qui pourrait d’autant plus éviter la 
propagation de fissures, comblant les défauts de surface des fibres et ainsi, 
diminuer l’absorption d’eau [24]. 
 
• Traitement des fibres et élaboration de composites 
Des tissus de lin ont été recouverts de résine époxy chargée de nanoparticules de silice 
puis thermo-compressés entre plusieurs feuilles de PLA afin d’obtenir des composites 
laminés. 
• Caractérisation du revêtement 
La morphologie des fibres traitées et non traitées a été étudiée au microscope 
électronique à balayage (MEB), au microscope électronique en transmission (MET) et 
en diffusion des rayons X aux petits angles (SAXS) afin d’évaluer si la dispersion des 
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nanoparticules à la surface des fibres était homogène. Les fibres traitées ont été 
comparées aux fibres non modifiées et servent donc, dans cette étude, de référence. 
• Évaluation de l’influence du revêtement sur les propriétés des composites 
Les composites ainsi élaborés ont été testés mécaniquement en traction et en 
cisaillement court (SBS) suivis d’observations au MEB, afin d’évaluer qualitativement 
l’adhésion entre les fibres et la matrice. À des fins de comparaison, des composites faits 
de fibres non traitées et la matrice pure ont également été caractérisés. 
Enfin, des tests d’absorption sur ces mêmes matériaux ont été effectués et comparés. 
1.3.2 Objectif 2 : Étude de l’influence des propriétés interfaciales de composites à 
base de PLA et de fibres de lin revêtues de dioxyde de titane (TiO2) sur la 
cristallisation de la matrice et l’adhésion interfaciale fibre/PLA 
Bien que la couche d’époxy appliquée à la surface des fibres de lin ne soit que de 
quelques nanomètres (objectif 1), le protocole expérimental est loin d’être « vert ».  
D’autres traitements ont donc été envisagés, notamment le traitement au dioxyde de 
titane, tel que proposé par Foruzanmehr et al. [25]. La présence d’une couche de TiO2 
à la surface des fibres a conduit à une diminution de l’absorption d’eau, ainsi qu’à une 
amélioration des propriétés mécaniques des composites fibres de lin modifiées 
TiO2/PLA.  
Fort de ce résultat, il a été décidé d’utiliser l’approche de Foruzanmehr et al. et d’étudier 
l’influence de ce revêtement au TiO2 sur le polymorphisme, la cristallisation, l’adhésion 
interfaciale et les propriétés mécaniques de composites fibres de lin TiO2/PLA soumis 
à différents traitements thermiques (i.e. 80, 110 et 130°C).  
Le choix de cette étude est motivé par le fait que le PLA possède une faible résistance 
thermique et que son degré de cristallinité nécessite d’être le plus élevé possible pour 
qu’il puisse être utilisé dans des applications dont la température dépasse sa température 
de transition vitreuse. L’hypothèse principale est que les traitements thermiques 
risquent d’engendrer des dégradations au sein des composites et que le revêtement au 
TiO2 pourrait les limiter, grâce à ses caractéristiques particulières, notamment sa bonne 
stabilité thermique, ses hautes propriétés mécaniques et son affinité avec les fibres 
naturelles et le PLA. 
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• Traitement des fibres et élaboration de composites 
Les fibres ont été prétraitées suivant deux étapes. Tout d’abord, les fibres ont été lavées 
à l’acétone bouillante, afin d’y solubiliser les composés gras. Ensuite, une solubilisation 
des pectines, de l’hémicellulose et de la lignine de la surface des fibres a été effectuée 
dans une solution alcaline.  
Une oxydation TEMPO et un traitement Sol-Gel de TiO2 ont enfin été réalisés selon la 
méthode décrite par Foruzanmehr et al. sur les groupements hydroxyl libérés de la 
cellulose [25], [26]. 
Les fibres revêtues de TiO2 ont par la suite été thermo-compressées entre plusieurs 
feuilles de PLA afin d’obtenir des composites laminés. 
Les composites ont été recuits à différentes températures (i.e. 80, 110 et 130°C), 
entraînant la cristallisation du PLA sous des formes variées. 
• Effet du revêtement sur la cristallisation de la matrice et les propriétés des 
composites 
Des analyses mécaniques dynamiques (DMA) en isotherme ont été effectuées afin de 
déterminer l’effet de la température et du traitement, sur la cinétique de cristallisation.  
Le taux de cristallinité des composites a été mesuré par calorimétrie différentielle 
(DSC) et diffraction des rayons X aux grands angles (WAXS). 
Les propriétés interfaciales des composites ont été déterminées par des tests de SBS et 
d’impact, suivis d’une analyse morphologique au MEB (fractographie).  
1.3.3 Objectif 3 : Élaboration de revêtements 100% biosourcés et valorisant des 
ressources non exploitées telles que la lignine Kraft et le tanin 
Le revêtement de TiO2 a montré de grandes améliorations en termes d’adhésion 
interfaciale et de protection de l’interface lors de traitements thermiques. Le seul 
inconvénient de ce revêtement reste son prix assez élevé, le limitant au marché des 
composites à hautes performances. Dans certaines applications telles que les panneaux 
de portes automobiles ou encore les plaques isolantes dans le secteur immobilier, de 
bonnes résistances à la flexion et à l’impact ainsi qu’une faible sensibilité à l’humidité 
et à la chaleur sont généralement les propriétés recherchées. Dans un matériau naturel 
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tel que le bois, la résistance mécanique et la résistance à l’humidité sont assurées par la 
lignine.  
Le choix de la dernière étude est donc motivé par le potentiel de la lignine en tant que 
revêtement de fibres naturelles, qui en contiennent déjà dans leur structure.  Comme la 
lignine présente les groupes hydroxyl polaires des hydrocarbures et des cycles benzènes 
apolaires, notre hypothèse est qu’elle devrait être en mesure de se lier à la fois avec les 
fibres et la matrice et de jouer le rôle d’agent de couplage [59]. À l’instar des lignines, 
les tanins sont également des composés polyphénoliques naturels, susceptibles de 
présenter une bonne affinité avec les groupements hydroxyl des fibres par liaisons 
hydrogène. 
• Traitement des fibres et production de composites 
Les fibres ont subi le même prétraitement à l’acétone bouillante que précédemment, 
afin d’y solubiliser les composés gras.  
Les fibres ont ensuite été trempées dans des solutions de lignine Kraft ou de tanin de 
différentes concentrations massiques. 
Enfin, les fibres revêtues de lignine Kraft ou de tanin ont été thermo-compressées entre 
plusieurs feuilles de PLA afin d’obtenir des composites laminés. 
• Caractérisation des poudres et des revêtements 
Les poudres de lignine Kraft et de tanin ont d’abord été caractérisées seules en 
spectroscopie par résonnance magnétique nucléaire (RMN) afin d’évaluer leur 
réactivité par la comptabilisation de leurs groupements hydroxyl et la détermination de 
leur nature. Les revêtements ont ensuite été caractérisés par MEB, analyse 
thermogravimétrique (TGA) et angle de contact dynamique (DCA) en mode absorption 
pour évaluer le caractère hydrophile des fibres en fonction du traitement. 
• Évaluation de l’influence du revêtement sur les propriétés des composites 
Des coupes au microtome ont été effectuées afin d’observer la qualité des interfaces 
fibres/matrice dans les composites par des observations au MEB. Des tests de flexion, 
SBS et DMA ont ensuite été effectués pour étudier l’influence des revêtements sur les 
propriétés mécaniques, interfaciales et thermomécaniques des composites. Des 
analyses micro-FTIR (spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier) ont été 
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réalisées afin de caractériser la migration de la lignine et des tanins au sein de la matrice 
PLA. Enfin, des tests d’absorption d’eau ont été réalisés sur les composites. Ces mêmes 
composites ont ensuite été observés au MEB pour évaluer leur dégradation. Enfin, des 
tests mécaniques en flexion ont été effectués pour calculer les taux de rétention de leurs 
propriétés mécaniques. 
1.4 Originalité 
Ce projet visait à élaborer et caractériser des biocomposites à base de PLA et de renforts 
issus de résidus de culture du lin canadien. L’accent a été mis sur l’utilisation d’agents 
de compatibilisation efficaces et biosourcés entre le PLA et les fibres de lin en 
privilégiant des procédés à faible empreinte écologique.   
Des techniques de revêtement par immersion des fibres dans différentes solutions à base 
d’époxy, TiO2, lignine ou tanin, à température ambiante, ont été mises en place afin de 
déposer un revêtement nanométrique à la surface des fibres.  
L’originalité de ces traitements provient de différents aspects : 
Le revêtement à base d’époxy n’avait, à notre connaissance, jamais été étudié 
auparavant pour améliorer l’adhésion entre des fibres de lin et une matrice PLA, malgré 
l’affinité potentielle des deux polymères et la possibilité des fonctions époxy de créer 
des liaisons covalentes avec la surface des fibres.  
Dans le cadre du revêtement au TiO2, en plus du caractère innovant de la solution elle-
même, une méthode originale de caractérisation faisant appel à la spectroscopie 
thermomécanique dynamique (DMA) a été développée afin de suivre la cristallisation 
de la matrice PLA dans les composites traités ou non. L’effet de cette cristallisation sur 
l’adhésion interfaciale a ensuite été étudié en condition isotherme sans, puis avec, 
l’application d’une sollicitation mécanique dynamique.   
Enfin, la lignine Kraft avait rarement été utilisée dans l’optique d’améliorer l’adhésion 
interfaciale de composites à base de fibres naturelles, tandis que le tanin n’avait, à notre 
connaissance, jamais été proposé auparavant comme agent de couplage polymère/fibres 
naturelles. De plus, la méthode de trempage-retrait utilisée pour les revêtements de 
lignine Kraft et de tanin a été entièrement développée durant ce projet. Les solvants les 
plus appropriés ont été déterminés pour solubiliser les deux poudres ainsi que leur 
concentration optimale dans la solution pour obtenir les meilleures propriétés de 
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composites. Un composite 100% écologique a pu être obtenu dans le cas du revêtement 
au tanin car en plus d’être biosourcé, le type de tanin utilisé durant ce projet était 
hydrosoluble. La solution de revêtement résultante était donc écologique elle aussi, 
contrairement à de nombreux autres revêtements chimiques trouvés dans la littérature. 
Aussi, la micro-FTIR a été utilisée pour suivre la migration de la lignine et du tanin de 
la fibre vers le PLA afin de mieux comprendre les propriétés thermomécaniques des 
composites en fonction du revêtement appliqué et l’effet de l’excès de lignine ou tanin 
sur les propriétés des biocomposites. 
1.5 Organisation de la thèse 
Le présent document est organisé sous le format d’une thèse par articles, constituée de 
six chapitres. Le chapitre 1 décrit le projet, la problématique générale, les objectifs et 
l’originalité. 
Le chapitre 2 contient un état de l’art décrivant les matériaux composites renforcés de 
fibres naturelles en mettant particulièrement l’accent sur les fibres de lin et le PLA et 
sur les différentes possibilités de modifications des renforts ou de la matrice, pour les 
rendre plus compatibles et plus durables.  
Le chapitre 3 rapporte l’effet sur les propriétés mécaniques, l’adhésion interfaciale et 
la durabilité, d’un revêtement de fibres de lin à base d’époxy chargé de nanoparticules 
de silice, dans des composites PLA/lin (article 1). 
Le chapitre 4 décrit l’effet de la modification de surface et du traitement thermique sur 
l'adhérence interfaciale, la cristallisation, la microstructure et les propriétés mécaniques 
de composites PLA/lin, la modification de surface étant un revêtement de dioxyde de 
titane (article 2). 
Le chapitre 5 présente le développement de deux revêtements à base de lignine Kraft et 
de tanin, toujours pour la modification de fibres de lin dans des composites PLA/lin et 
la possibilité de réaliser des composites 100% biosourcés possédant de bonnes 
propriétés mécaniques et interfaciales (article 3). 
Le chapitre 6 résume les principales conclusions du projet et propose quelques avenues 
possibles pour la suite de l’étude.   
 10 
 
CHAPITRE 2. ÉTAT DE L’ART 
2.1 Les matériaux composites renforcés de fibres naturelles 
2.1.1 Les composites à matrices organiques 
Les composites sont par définition une variété de matériaux composés de 2 des 3 
familles de matériaux (métalliques, organiques et céramiques). Un composite à matrice 
organique présente une matrice polymère (thermoplastique ou thermodurcissable) à 
laquelle peuvent s’ajouter des charges ou autres additifs. Cet ensemble 
résine/charges/additifs est considéré comme une matrice homogène. À cette matrice 
s’ajoutent des renforts, qui apportent aux matériaux composites les propriétés 
mécaniques alors que la matrice est considérée comme le liant qui leur transmet les 
sollicitations mécaniques tout en les protégeant de l’environnement extérieur. Il existe 
plusieurs types de renforts, mais les plus couramment utilisés sont les renforts fibreux 
tels que les fibres synthétiques (carbone, Kevlar, verre…) et les fibres naturelles (lin, 
jute, kapok…).  
Les matériaux composites à renfort de fibres possèdent de très bonnes propriétés 
mécaniques, surpassant de très loin les propriétés de la matrice polymère pure utilisée.  
En réalité, l’adhésion n’est jamais parfaite et les propriétés mécaniques des composites 
à fibres naturelles dépendent de plusieurs facteurs [27]: 
➢ la fibre (culture, méthode d’extraction, facteur de forme, traitement et teneur) 
➢ la matrice 
➢ la qualité de l’interface fibre/matrice 
➢ la dispersion des fibres 
➢ l’orientation des fibres 
➢ le procédé de fabrication 
➢ la porosité  
Dans cette étude, l’accent est mis sur la caractérisation et l’amélioration de l’interface 
fibre/matrice par différentes méthodes. En règle générale, l'adhérence à l'interface peut 
être décrite par les principales interactions suivantes [28]:  
➢ adhérence physique liée aux énergies de surface de la fibre et de la matrice 
➢ liaison chimique 
➢ pincement mécanique créé sur des surfaces fibreuses rugueuses  
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Au niveau moléculaire, l'interaction fibre/matrice est déterminée par les groupes 
chimiques présents à la surface des deux éléments. L'adhérence interfaciale est assurée 
par des interactions physico-chimiques telles que des forces de van der Waals, des 
interactions acide-base, des liaisons hydrogène ou des liaisons covalentes.  
Généralement ces interactions modifient ou affectent des propriétés de surface telles 
que l’angle de contact et l’énergie de surface [29]. 
Différents tests mécaniques permettent d’évaluer ou de quantifier la qualité de 
l'interface. Ces essais peuvent se faire soit sur : 
 
➢ les fibres unitaires dans la matrice 
• arrachement (pull out) 
• test de fragmentation de fibre unitaire (SFFT)  
➢ le composite laminé 
• traction 
• flexion 
• sollicitation en cisaillement court (SBS)  
 
2.1.2 Les fibres naturelles 
2.1.2.1 Description 
Les fibres naturelles peuvent provenir de différentes sources comme les végétaux (lin, 
chanvre, jute, coton), les animaux (laine, soie), et les minéraux (amiante). Les fibres 
naturelles végétales se trouvent dans différentes parties des végétaux comme la tige, la 
graine, le fruit ou son enveloppe, et les feuilles (Figure 2-1). 
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Figure 2-1 Variétés de fibres naturelles végétales et leur provenance d’après [30] 
Dans cette étude, seules les fibres naturelles végétales provenant de tiges, aussi appelées 
fibres libériennes, sont étudiées. Elles sont très largement utilisées dans notre quotidien. 
On les retrouve dans l’industrie du textile, mais également dans certaines applications 
techniques comme l’automobile, car leur faible densité leur confère d’excellentes 
propriétés mécaniques spécifiques.  
2.1.2.2 Structure  
La tige d’une plante est composée de plusieurs faisceaux de fibres, eux-mêmes 
constitués de cellules ou fibres unitaires, attachées entre elles par un ciment pectique. 
Ces faisceaux sont placés en périphérie du lumen central qui sert à véhiculer l’eau et la 
sève au sein du végétal. Un schéma d’une tige de lin est présenté à la Figure 2-2. 
 
Figure 2-2 Microstructure des fibres naturelles: tige de lin d’après [31] 
Chaque cellule est divisée en deux parois, la paroi primaire et la paroi secondaire. La 
paroi primaire est fine et souple et permet la croissance cellulaire tout en jouant le rôle 
de squelette de la fibre. La paroi secondaire, très rigide, est responsable des propriétés 
mécaniques élevées de la fibre. La paroi cellulaire primaire est formée d’hémicellulose, 
Fibres 
naturelles 
végétales
Bois
Bois dur
Bois tendre
Tige
Lin
Jute
Chanvre
Kenaf
Ramie
Feuille
Sisal
Abaca
Ananas
Banane
Palmier
Graine/Fruit
Coton
Coco
Herbage
Bambou
Riz
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de pectines, de protéines et de microfibrilles de cellulose désordonnées, d’où une 
certaine souplesse de celle-ci. La paroi secondaire est elle-même constituée de trois 
sous-couches S1, S2 et S3. Elle possède les mêmes constituants, mais est plus riche en 
cellulose et contient également de la lignine.  
 
Figure 2-3 Microfibrilles de cellulose dans leur matrice de lignine et d'hémicellulose et représentation de 
l’angle microfibrillaire [32], [33] 
Les sous-couches S1, S2 et S3 de la paroi secondaire contiennent des microfibrilles de 
cellulose (Figure 2-3) orientées de différentes façons. Cette orientation est caractérisée 
par l’angle microfibrillaire . Dans les sous-couches S1 et S3, les microfibrilles de 
cellulose sont presque perpendiculaires à l’axe de la fibre (grand angle microfibrillaire) 
alors que, dans la sous-couche S2, elles suivent l’axe de la fibre (petit angle 
microfibrillaire). Des 3 sous-couches, la S2 est la plus épaisse et l’orientation de ses 
microfibrilles est telle qu’elles contribuent très largement à la résistance mécanique de 
la fibre [33]. Enfin, chaque fibre possède également son propre lumen (i.e. canal 
central). 
2.1.2.3 Composition 
Les fibres naturelles peuvent être considérées comme des composites à elles seules, car 
elles sont composées, entre autres, de microfibrilles de cellulose cristallines dans une 
matrice de lignine et d’hémicellulose amorphes. On peut parler de lignines et 
d’hémicelluloses au pluriel, car leur structure moléculaire varie énormément en 
fonction du type de fibre étudié. La Table 2-1 présente la composition de quelques 
fibres naturelles usuelles. 
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Table 2-1 Composition de fibres naturelles usuelles [34] 
Fibres 
Cellulose  
(%) 
Hémicellulose 
(%) 
Lignine  
(%) 
Pectine  
(%) 
Humidité  
(%) 
Cire  
(%) 
Lin 71 18.6-20.6 2.2 2.3 8-12 1.7 
Chanvre 70-74 17.9-22.4 3.7-5.7 0.9 6.2-12 0.8 
Jute 61-71.5 13.6-20.4 12-13 0.2 12.5-13.7 0.5 
Kenaf 45-57 21.5 8-13 3-5 - - 
Coton 85-90 5.7 - 0-1 7.85-8.5 0.6 
 
• La cellulose 
La cellulose, dont la formule chimique est C6H10O5, est un polysaccharide naturel. C’est 
un homopolymère semi-cristallin présent en abondance dans les parois des cellules 
végétales. Comme on peut le voir à la Figure 2-4, la cellulose est formée d’un 
enchaînement de plusieurs molécules de cellobiose (deux D-Anhydroglucopyranose 
(AGU) reliés par des liaisons covalentes glycosidiques β-(1→4)) [35]. Elle possède un 
haut degré de polymérisation (DP), proche de 10 000 unités de répétition [36]. 
 
Figure 2-4 Structure moléculaire de la cellulose [35] 
La cohésion entre les fibrilles est assurée par des liaisons hydrogène et forme ainsi des 
microfibrilles semi-cristallines (Figure 2-5).  
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Figure 2-5 Organisation des régions cristallines et amorphes d'une microfibrille de cellulose semi-cristalline 
d'après [37] 
La structure très cristalline de la cellulose lui confère une bonne résistance aux solvants 
et à l’hydrolyse.  
• Les lignines 
Comme la cellulose, les lignines sont des biopolymères ramifiés amorphes présents 
dans les végétaux [38]. Elles ont un DP d’environ 20 000 unités monomériques [39]. 
Ce sont des hétéropolymères très rigides et résistants aux diverses attaques chimiques 
et bactériennes qui peuvent intervenir dans la nature, et qui protègent donc les végétaux, 
car ils sont difficilement dépolymérisables [38]. Les lignines sont solubles dans des 
solutions alcalines et à température élevée. Par leur hydrophobicité, elles confèrent à la 
plante une imperméabilité à l’eau et limitent la biodégradation. On retrouve les lignines 
dans la paroi secondaire des fibres naturelles, mais aussi ailleurs dans la tige (xylème) 
ou dans l’écorce. 
Les lignines possèdent trois monomères différents dont l’arrangement peut être très 
varié. Ces trois types de monomères diffèrent par leur cycle aromatique, qui peut être 
méthylé ou non (Figure 2-6 b).  
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Figure 2-6 (a) Structure de la lignine proposée avec ses différents types de liaisons ; (b) alcools primaires 
(monomères) de la lignine [40] 
• Les hémicelluloses 
Les hémicelluloses sont des hétéropolysaccharides de faibles masses molaires (DP de 
200 vs. 10 000 pour la cellulose [36]) qui contribuent au renforcement de la paroi 
cellulaire des fibres naturelles en interagissant avec les lignines et la cellulose qui les 
composent. Les hémicelluloses peuvent être constituées de différents sucres dont les 
plus communs pour les plantes à écorce sont le D-xylose, D-mannose, D-galactose, D-
glucose, L-arabinose, D-4-0-acide méthylglucuronique, D-acide galacturonique et D-
acide glucuronique [41]. La Figure 2-7 présente la structure chimique des monomères 
des hémicelluloses. 
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Figure 2-7 Les monomères des hémicelluloses [42] 
Cette multitude de monomères confère aux hémicelluloses une structure ramifiée, mais 
désorganisée, qui les rend amorphes et très peu résistantes à l’hydrolyse. 
• Les pectines et extractibles 
Les fibres naturelles sont aussi composées de pectines. Ce sont des 
hétéropolysaccharides de faible masse moléculaire présents de façon prédominante 
dans la lamelle moyenne, la couche entre les cellules (fibres élémentaires) voisines. Les 
pectines confèrent aux fibres leur flexibilité. Elles sont très sensibles à l’hydrolyse.  
Les fibres contiennent aussi des composés gras (cires, graisses), protégeant les fibres 
de l’humidité de par leur caractère hydrophobe.  
2.1.2.4 Propriétés 
Les propriétés des fibres naturelles végétales dépendent de plusieurs facteurs, dont leur 
teneur en cellulose, qui est un polymère ayant une résistance mécanique très élevée, et 
de l’angle microfibrillaire, qui représente l’orientation des fibrilles de cellulose dans la 
paroi majeure (sous-paroi secondaire de volume dominant), par rapport à l’axe de 
sollicitation [33]. Plus cet angle est faible et plus les propriétés en traction sont élevées. 
La Table 2-2 résume les propriétés en traction de différentes fibres naturelles ainsi que 
leur teneur en cellulose et leur angle microfibrillaire. On peut noter que la teneur en 
cellulose d’une fibre naturelle est généralement comprise entre 40 et 90%, 
dépendamment de l’origine du végétal.  
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Table 2-2 Propriétés mécaniques de quelques fibres naturelles comparativement à la fibre de verre  [33], [34] 
Fibres 
Cellulose  
(%) 
Angle  
microfibrillaire,  
(°) 
E  
(GPa) 
A  
(%) 
σu  
(MPa) 
ρ  
(g/cm3)  
Lin 64-71 10 27-91 1.6-5.9 531-3282 1.53 
Ramie 83 7.5 61.4-128 1.2-3.8 400-938 1.56 
Chanvre 78 6.2 35 1.6 389 1.07 
Jute 61-71 8 26.5 1.5-1.8 393-773 1.44 
Sisal 67-78 20 9-21 3-7 350-700 1.45 
Coco 43 45 4-6 15-40 131-175 1.15 
Coton 85-90 - 5.5-12.6 7.8 287-597 1.5-1.6 
Verre E  - - 72-73 3 2000-2400 2.54 
E: module de Young, A: allongement à la rupture en traction, σu:contrainte à la rupture en traction 
L’angle microfibrillaire est également très variable selon la nature de la fibre. En outre, 
il est intéressant de noter que l’allongement à la rupture, et donc la ductilité, augmente 
avec l’angle microfibrillaire. Par exemple, les fibres de coco ont, pour un  de 45°, un 
allongement à la rupture A compris entre 15-40%, tandis que les fibres de lin se 
caractérisent par un  de 10° et un A de 1.6-5.9%. Un angle microfibrillaire élevé permet 
donc un alignement des microfibrilles lors d’une sollicitation en traction avant la 
rupture.  
Leur structure et leur composition confèrent donc aux fibres naturelles des propriétés 
mécaniques intéressantes, mais les fibres naturelles ont également d’autres avantages 
et inconvénients tels que présenté dans la Table 2-3. 
Table 2-3 Avantages et inconvénients des fibres naturelles  
Avantages Inconvénients 
Faible coût  
Faible densité Hydrophile 
Bonnes propriétés mécaniques Variable 
Biodégradable Comportement anisotrope 
Bilan carbone neutre Biodégradable 
Recyclable Résistance thermique basse 
Isolation thermique et acoustique Discontinue 
Non abrasive Instabilité dimensionnelle 
Ressources renouvelables  
Par ailleurs, certains avantages peuvent devenir des inconvénients dans certains 
contextes. En effet, le caractère biodégradable est un avantage considérable quand on 
s’intéresse à la fin de vie du matériau. Par ailleurs, en service, la biodégradabilité 
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devient gênante et il est nécessaire de protéger les fibres des attaques extérieures 
(humidité, chaleur, micro-organismes, ultra-violets (UV)). 
2.1.3 Les fibres de lin 
Le lin est une plante qui fait partie de la famille des Linacées. Le lin est très largement 
utilisé dans l’industrie agroalimentaire et textile. Ses graines sont une source 
alimentaire riche en oméga 3. Ses tiges, pouvant atteindre un mètre de haut, contiennent 
de longues fibres pouvant être tissées et utilisées dans la production de vêtements et 
autres objets. 
Au Canada, le lin est surtout produit pour la culture de ses graines. Entre 300 000 et 
800 000 hectares sont cultivés chaque année, principalement en Saskatchewan. Un 
hectare de culture génère environ 2000 kilogrammes de graines [43]. Les tiges, par 
ailleurs, ne sont pas très utilisées. Utiliser leurs fibres dans les composites pourrait donc 
être une bonne manière de valoriser les déchets de lin. De plus, comme l’a montré la 
Table 2-2, la fibre de lin possède un pourcentage de cellulose très important (64-71%) 
et celle-ci possède un très haut taux de cristallinité (~65-70% [37]). Ses propriétés 
mécaniques sont en général meilleures que celles de la plupart des autres fibres 
naturelles usuelles. La fibre de lin semble donc la meilleure candidate pour remplacer 
la fibre de verre, au regard de sa résistance à la traction par rapport à sa faible densité.  
L’obtention des fibres de lin à partir des tiges nécessite plusieurs étapes. Premièrement, 
les fibres de lin doivent être séparées de la tige. Cette étape est appelée rouissage. Il 
s’agit d’une macération des tiges exposées aux radiations UV du soleil, à l’eau et aux 
micro-organismes, qui permet principalement de ramollir et d’éliminer les composés 
non cellulosiques et principalement les pectines, qui soudent les fibres à la partie 
ligneuse de la tige et au sein de faisceaux [44]. Après la récolte des graines, les tiges 
sont laissées sur le champ ou plongées dans l’eau pendant 2 ou 3 semaines [44]. S’en 
suit une étape de teillage qui consiste à séparer mécaniquement le bois, l’épiderme de 
la tige et les parties ligneuses des fibres de lin. On récupère de cette étape des fibres 
courtes, endommagées par l’action mécanique, appelées étoupe de lin, mais surtout, des 
fibres longues dans le cas du lin cultivé pour ses fibres. 
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2.1.4 Les bioplastiques 
2.1.4.1 Définition 
Le terme bioplastique prête très souvent à confusion, car on a tendance à penser, à tort, 
que les bioplastiques sont biosourcés, c’est-à-dire issus de la biomasse et qu’ils sont 
tous biodégradables. Pourtant, ces deux aspects doivent être distingués, car un polymère 
biosourcé n’est pas toujours biodégradable et un polymère biodégradable n’est pas 
forcément biosourcé (Figure 2-8).  
 
Figure 2-8 Catégories de bioplastiques, inspiré de [45] 
Les polymères biosourcés sont des matériaux dérivés de ressources renouvelables et 
dont les procédés d’extraction et de transformation utilisent une technologie verte. 
Ils peuvent être classés en trois catégories : 
➢ Biopolymères synthétisés par les plantes (e.g. cellulose, hémicellulose, 
lignine, caoutchouc) 
➢ Biopolymères produits par fermentation grâce aux micro-organismes qui se 
nourrissent naturellement de ce type de monomères (e.g. 
polyhydroxyalcanoates ou PHAs) 
➢ Biopolymères issus de la polymérisation de monomères naturels obtenus par 
transformation de ressources végétales (e.g. PLA, synthétisé à partir de 
l’acide lactique, produit lui-même par fermentation bactérienne de sucres ou 
d’amidon) [46] 
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Les polymères biodégradables peuvent se décomposer sous l’effet d’un environnement 
présentant certaines conditions favorables (température, humidité, UV, atmosphère) ou 
par l’action de micro-organismes. Comme mentionné précédemment, ils ne sont pas 
forcément issus de la biomasse, c’est le cas par exemple du polycaprolactone (PCL), 
du  poly(éthylène succinate) (PES) et du poly(butylène succinate) (PBS) qui sont des 
polymères biodégradables dérivés du pétrole. 
2.1.4.2 Propriétés et choix de la matrice 
Parmi tous les bioplastiques discutés précédemment, certains se retrouvent dans les 
deux catégories, biodégradables et biosourcés. C’est le cas du PLA, de l’acide 
polyglycolique (PGA) et du polyhydroxybutyrate (PHB), qui font partie des 
bioplastiques les plus communs. Ce sont des polyesters aliphatiques, dont les liaisons 
ester potentiellement hydrolysables sont responsables de leur biodégradabilité. Comme 
le montre la Table 2-4, le PLA présente des propriétés thermiques plus intéressantes 
que le PHB et le PGA. En effet, sa température de transition vitreuse (Tg) est plus haute 
que celle du PHB et sa température de fusion (Tm) plus basse que celle du PGA, 
permettant de le mettre en forme avec des fibres naturelles sans les dégrader. Il peut 
être mis en forme par de nombreuses techniques comme l’extrusion, l’injection, le 
thermoformage ou même encore, l’impression 3D. Par ailleurs, le PLA est un matériau 
qui a tendance à s’hydrolyser s’il n’est pas séché avant sa mise en forme à haute 
température.  
Les propriétés mécaniques du PLA sont comparables à celle de certains polymères 
pétrosourcés couramment utilisés, comme le polypropylène (PP).  
Table 2-4 Comparaison des propriétés du polymère PP avec celles de différents bioplastiques  [8], [2], [47] 
Polymère eur/kg Tg (°C) Tm (°C) Rm (MPa) E (GPa) ε (%) ρ (g.cm-3) 
PP 0.80 -10 176 38 1.7 40 0.946 
PLA 1.37-2.75 45-60 150-162 21-60 0.35-3.5 2.5-6 1.21-1.25 
PGA - 35-45 220-233 60-99.7 6-7 1.5-20 1.50-1.71 
PHB - 5-15 168-182 40 3.5-4 5-8 1.18-1.26 
 
Enfin, le PLA est le biopolymère le plus produit à l’échelle industrielle.  
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2.1.5 Le PLA 
2.1.5.1 Synthèse  
Le PLA est issu de la polymérisation de l’acide lactique, composé provenant de la 
fermentation bactérienne de certains végétaux comme le maïs, la canne à sucre, la 
pomme de terre ou encore le blé. Ses rendements de production sont excellents et 
affichent un taux de conversion amidon-glucose de 90% et sucres fermentés-acide 
lactique de 85% (Figure 2-9). À titre d’exemple,  le PHB présente un taux de conversion 
de l’amidon en glucose de 90%, mais un rendement de la fermentation des sucres en 
PHB de 35% [13]. 
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Figure 2-9 Procédés de fabrication du PLA à partir de diverses ressources renouvelables [13] 
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Il existe plusieurs façons d’obtenir un PLA à hautes masses molaires. La Figure 2-10 
présente les deux possibilités : 
➢ La polycondensation de l’acide lactique dont résulte la formation d’un PLA 
à basses masses molaires, auquel on ajoute des agents couplant de chaînes.  
➢ La polycondensation de l’acide lactique dont résulte un PLA qui sera 
dépolymérisé ensuite afin d’obtenir des lactides. Ceux-ci seront 
« repolymérisés » par polymérisation par ouverture de cycle (ROP : Ring 
Opening Polymerization). 
 
Figure 2-10 Synthèse du PLA [48] 
Le monomère du PLA, l’acide lactique, existe sous deux formes isomériques (Figure 
2-11), l’acide L-lactique et l’acide D-Lactique. Ces deux différentes formes d’acide 
lactique conduisent à trois différents isomères du lactide représentés à la Figure 2-11.  
 
Figure 2-11 Les isomères de l'acide lactique (gauche) et les isomères du lactide (droite) [48] 
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Le PLA formé à partir de lactides D,D sera donc appelé PDLA, PLLA à partir de L,L-
lactides et PDLLA à partir de D,L-lactides ou d’un mélange racémique de D,D et L,L 
lactides. Le PDLLA est un polymère amorphe par manque de stéréorégularité alors que 
le PLLA et le PDLA peuvent cristalliser. Ajouter une faible concentration de PDLA à 
une matrice PLLA peut même induire une augmentation de la cristallinité avec une 
apparition de cristaux stéréocomplexes. 
2.1.5.2 Structures cristallines et mécanismes de cristallisation  
Le PLA est un polymère thermoplastique semi-cristallin polymorphe possédant 4 
phases cristallines dont 2, dites  et ’, sont les plus courantes.  
La phase α, de forme orthorhombique, est la phase la plus commune du PLLA. Elle est 
obtenue sous des conditions de cristallisation « normales » à partir de l’état fondu, 
vitreux, ou en solution.  
Le PLA cristallise à partir de l’état fondu en suivant un mécanisme de germination-
croissance conduisant à la formation de sphérolites (Figure 2-12).  
 
 
Les sphérolites sont composées de plusieurs cristallites radiales qui s’organisent autour 
d’un centre et croissent pour occuper l’espace libre (en l’absence de sollicitation ou 
restriction). Les cristallites sont reliées entre elles par des parties amorphes. Une 
représentation schématique d’une sphérolite est proposée à la Figure 2-13. 
Figure 2-12 Sphérolites de PLA obtenues à partir de l'état fondu et après une cristallisation isotherme à 130°C 
pendant 40 minutes 
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Figure 2-13 Schéma d'une sphérolite et de ses cristallites 
La phase α’ est une phase α distordue. Zhang et al. (2006) [49] ont été les premiers à 
comparer ces deux formes à l’aide de la diffraction des rayons X aux grands angles 
(WAXS). Ils trouvent à ces deux formes de légères différences au niveau de la 
conformation des chaînes et de leur empilement.  
Les phases α et α’ apparaissent en fonction de la température de cristallisation. Zhang 
et al. (2008) [50] ont montré qu’en dessous de 100°C, la forme α’ est prédominante. 
Entre 100°C et 120°C, les deux phases cristallisent simultanément et au-dessus de 
120°C, c’est la forme α qui est prédominante. La Figure 2-14 ci-dessous présente les 
différentes prédominances de phases en fonction de la température. 
 
Figure 2-14 Modification des cristaux en fonction de la température [50] 
Ils ont aussi observé un petit pic exothermique juste avant le pic de fusion en DSC 
correspondant à la transition de phase solide α’→ α. Juste avant le pic de fusion, une 
réorganisation des cristaux désordonnés α’ en cristaux ordonnés α prend place. 
Le PLA possède une vitesse de cristallisation assez lente. Ainsi, une cristallisation est 
difficile pour des vitesses de refroidissement supérieures à 10°C/min. Plus la vitesse de 
refroidissement est élevée et moins les chaînes de PLA ont de temps pour se réorganiser 
et former une structure cristalline stable. 
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La germination peut être influencée par la présence de charges ou autres petites 
particules jouant le rôle d’agents nucléants. 
La phase β apparaît lorsqu’on étire le PLA à haute température ou à des vitesses 
d’étirage élevées. Cette phase présente une maille trigonale selon Puiggali et al. [51]. 
Le passage de la phase α à la phase β se produit efficacement entre 130°C et 140°C. 
Le mécanisme et la cinétique de cristallisation ne sont pas les mêmes lorsque le 
polymère fondu ou à l’état caoutchoutique est soumis à une déformation provoquant 
l’écoulement. Yamazaki et al. ont observé en cisaillement que les cristaux 
s’arrangeaient de sorte à former une structure fibrillaire, dont les fibrilles contiennent 
des agglomérats de « shish-kebab », structure représentée à la Figure 2-15 [52]. Les 
« kebabs » croissent de façon épitaxiale le long des « shishs ». 
 
Figure 2-15 Cristallisation shish-kebab induite par écoulement [53] 
Le taux de cristallinité augmente avec le pourcentage d’élongation et avec la vitesse 
d’élongation ou de cisaillement à haute température. 
Il existe aussi une forme γ obtenue par cristallisation épitaxiale de chaînes de PLLA et 
une forme stéréocomplexe obtenue à partir d’un mélange de PLLA et de PDLA en 
petite quantité. 
2.1.5.1 Principaux inconvénients du PLA 
Malgré tous les avantages présentés précédemment, le PLA possède aussi quelques 
inconvénients qui limitent son utilisation.  
En effet, le PLA n’est pas souvent mis en œuvre pur, car sa cristallisation est trop lente. 
Or, le taux de cristallinité est une caractéristique très importante qui conditionne les 
propriétés mécaniques et de durabilité des pièces finales. Une augmentation de la 
cristallinité permet, entre autres, d’augmenter la rigidité, la résistance, la température 
de fléchissement sous charge et la résistance chimique. Des temps de demi- 
cristallisation compris entre 17 et 45 min ont été rapportés pour du PLA pur 
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dépendamment de la température de cristallisation et du poids moléculaire du PLA [54, 
p. 146]. Ces temps de cristallisation sont trop longs et incompatibles avec des 
applications industrielles à grande échelle. Généralement, les temps de cycle recherchés 
pour l’élaboration de pièces sont inférieurs à la minute.  
De plus, le PLA est fragile et cassant [14]. Ce manque de ductilité et de ténacité rend 
son utilisation difficile et rend d’autant plus nécessaires sa modification et son 
renforcement. Ces désavantages combinés à son prix plus élevé que celui des polymères 
pétrosourcés couramment utilisés comme le PP, mettent le PLA au second plan par 
rapport à ces derniers.  
Il paraît donc nécessaire d’améliorer les propriétés thermomécaniques du PLA en se 
focalisant, d’une part, sur l’augmentation de sa vitesse de cristallisation et la 
maximisation de son taux de cristallinité et, d’autre part, sur son renforcement.  
2.1.5.2 Solutions existantes 
La nucléation hétérogène par ajout de particules étrangères à la matrice est une méthode 
assez répandue pour augmenter la cristallinité et la vitesse de cristallisation du PLA. 
L’ajout de charges comme du talc, du stéarate de sodium ou encore du lactate de 
calcium a déjà été étudié par Li et Huneault, afin d’augmenter la vitesse de 
cristallisation et le taux de cristallinité du PLA par leur effet nucléant. Seul l’ajout de 
talc (1%) a engendré des résultats significatifs, avec un pic de cristallisation beaucoup 
plus fin et une enthalpie de cristallisation plus élevée que celle du PLA pur [16]. L’ajout 
de talc a permis d’atteindre des temps de demi-cristallisation inférieurs à 1 min (24 s à 
115°C) dans l’étude de Ke et Sun [55]. Harris et Lee ont utilisé des agents nucléants 
(talc et éthylène bis-stéaramide (EBS)) afin d’accélérer et augmenter la cristallinité de 
leurs pièces [56]. Ils ont presque doublé le taux de cristallinité du PLA et ont fortement 
diminué le temps de demi-cristallisation (de 38.2 à 0.6 min à 115°C). Le traitement 
thermique du PLA nucléé et pur a aussi permis d'augmenter sa cristallinité à un niveau 
maximum de 42%. Cette approche a permis de réduire les cycles d’injection et de ne 
pas compromettre les cadences de production. 
Cependant, Li et Huneault ont montré que l’amélioration du taux et de la cinétique de 
cristallisation était encore plus efficace en combinant les agents nucléants à des 
plastifiants (polyéthylène glycol (PEG) et 2-acétoxy-1,2,3-propanetricarboxylate de 
triéthyle (ACT)), surtout pour des vitesses de refroidissement élevées [16]. En résumé, 
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les agents nucléants permettent une germination efficace et l’apparition de nombreux 
nucléi et les plastifiants favorisent la croissance cristalline, en facilitant la mobilité 
moléculaire. La combinaison des 2 effets conduit à un PLA plus ductile [57].  
Les renforts fibreux ont aussi un grand intérêt dans le renforcement du PLA. Dans le 
cas de certains composites à base de fibres naturelles ou autres renforts non sphériques, 
un phénomène particulier a été observé. Il s’agit de la transcristallisation, qui est la 
cristallisation de cristaux à chaînes repliées perpendiculairement à l’axe des fibres 
(Figure 2-16). 
 
Figure 2-16 Phénomène de transcristallisation [19] 
Wang et al. ont montré que les fibres de sisal avaient un grand pouvoir nucléant pour 
la transcristallisation du PLA [19]. Xia et al. ont observé ce phénomène avec leurs 
composites PLA/fibres courtes de lin. Ils ont conclu que la transcristallisation 
permettait de limiter la croissance de craquelures lors de sollicitations mécaniques. Cela 
augmentait la résistance de l’interface entre les fibres et la matrice. Aussi, par rapport 
au PLA pur avec des sphérolites de grande taille, la présence de fibres a donné lieu à 
des sphérolites deux fois plus petites. Les petites sphérolites réduisent la fragilité du 
matériau et augmentent l’élongation à la rupture et la résistance à l’impact [58].  
De manière générale, la présence d’interfaces augmente la ténacité des matériaux, car 
elles émoussent le fond de fissures et dissipent l’énergie de celles-ci. D’un autre côté, 
les propriétés des fibres elles-mêmes (e.g. module de Young, résistance à la traction) 
vont jouer sur celles du composite dans le cas d’une adhésion dite « correcte ». Dans 
l’étude de Bledzki et al., le renforcement d’une matrice PLA avec 30% en masse de 
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fibres d'abaca a augmenté à la fois le module d'élasticité et la résistance à la traction 
d'un facteur 2.4 et 1.2, respectivement [17]. La résistance à l'impact du PLA/abaca a été 
améliorée par un facteur 2.4. 
En plus d’augmenter les propriétés du composite final, les fibres naturelles ajoutées au 
PLA diminuent la quantité de matrice nécessaire en jouant le rôle d’agents de 
remplissage, diminuant ainsi le coût des pièces. 
2.1.6 Les composites lin/PLA 
Beaucoup de recherches portent sur l’élaboration de composites lin/PLA dans le but de 
remplacer les composites usuels pétrosourcés à renforts synthétiques. Bodros et al. ont 
même montré que les composites lin/PLA avaient un avenir pour des applications 
structurelles [59]. En effet, la résistance à la traction et le module spécifiques de leur 
composite lin/PLLA se sont révélés très proches de ceux de leurs composites 
polyester/fibre de verre. 
Cependant, les fibres naturelles et la matrice n’ont pas une compatibilité optimale, 
comme le montre la Figure 2-17 ci-dessous. Que ce soit sous forme de tissus ou de 
fibres courtes, la matrice et les fibres ont très peu d’interactions.  
 
Figure 2-17 Cliché MEB d’un composite lin/PLA 
Ce manque d’adhésion a d’ailleurs déjà été observé dans plusieurs études. Bax et 
Müssig ainsi qu’Oksman et al. ont réalisé des composites lin/PLA et ont obtenu les 
propriétés listées en Table 2-5:  
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Table 2-5 Propriétés de quelques composites lin non modifié/PLA 
Auteurs Mise en oeuvre 
Pourcentage 
massique de 
fibres (%) 
Module 
d'élasticité 
(GPa) 
Résistance à 
la traction 
(MPa) 
Résistance 
à l'impact 
(kJ/m2) 
Réf 
Oksman 
et al. 
Extrusion 
0 3.4 50 ~14.5 
[60] 30 8.3 53 - 
40 7.3 44 ~11.5 
Bax et 
Müssig 
Thermo-
compression 
10 3.9 42.7 10.0 
[15] Broyage 20 5.1 49.2 10.5 
Injection 30 6.3 54.2 11.1 
 
Oksman et al. ont conclu que l'adhérence doit être améliorée pour optimiser les 
propriétés mécaniques des composites PLA/lin. En effet, on remarque que le module 
d’élasticité augmente avec l’ajout de fibres par rapport à la matrice seule, ce qui est 
logique, car les fibres de lin sont plus rigides (70-80 GPa dans leur cas) [60] mais cette 
augmentation ne suit pas la loi des mélanges. Il en est de même pour l’étude de Bax et 
Müssig [15]. Aussi, dans les deux études, la résistance à la traction augmente peu, 
malgré la très haute résistance des fibres de lin seules (600-1000 MPa) et diminue 
même dans certains cas, témoignant d’un mauvais transfert de charges. Les analyses 
morphologiques ont abondé dans ce sens, révélant une faible adhésion, de nombreux 
défauts, trous et déchaussements de fibres.  
Il est donc nécessaire d’intervenir au niveau de l’adhésion interfaciale pour augmenter 
les propriétés mécaniques des composites lin/PLA. 
2.2 Compatibilisation des fibres et de la matrice 
Comme mentionné précédemment, les renforts issus de fibres naturelles présentent 
quelques inconvénients qui peuvent inverser l’effet souhaité lors de leur utilisation dans 
les composites à matrices polymériques. Les fibres naturelles et les matrices polymères 
sont généralement peu compatibles, ceci étant dû souvent à une différence de polarité 
des deux éléments, quand la matrice polymère est apolaire (PE, PP), ou à une faiblesse 
des liaisons créées entre la matrice et les fibres, comme avec le PLA. Heinemann et 
Fritz relèvent en effet que les interactions entre le PLA et les fibres naturelles devraient 
être meilleures qu’avec une matrice PP, car le PLA est plus hydrophile et, pourtant, 
l’interface n’est pas assez bonne pour assurer un bon transfert de charge [61]. Il est 
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possible de jouer sur la modification des deux éléments, à savoir, la matrice ou les 
fibres. 
2.2.1 Modification de la matrice 
2.2.1.1 Agents de compatibilisation 
En général, quand il s’agit de modifier la matrice, des agents de compatibilisation sont 
directement ajoutés à l’étape de mixage. 
Fowlks et Narayan ont utilisé du PLA fonctionnalisé par de l’anhydride maléique (AM 
ou MA), un monomère polaire très réactif [62]. La réactivité de l’AM (Figure 2-18) 
provient de la réactivité radicalaire de la double liaison et de la réactivité fonctionnelle 
de l'anhydride cyclique. Une fois greffé, l’AM sert de pont entre le PLA et le renfort.  
 
Figure 2-18 Molécule d'anhydrique maléique (AM ou MA) 
Fowlks et Narayan représentent la réaction entre le PLA gréffé d’anhydride maléique 
(MAPLA) et une particule de talc d’un côté et le PLA pur de la matrice de l’autre côté 
par la Figure 2-19: 
 
Figure 2-19 Réaction entre l’anhydride maléique (MA), le PLA, une particule de talc et le reste de la matrice 
[62] 
On imagine donc très bien une telle réactivité avec des fibres naturelles dont la surface 
est couverte de groupements hydroxyl (–OH). Cela a déjà d’ailleurs été étudié sur des 
fibres de kenaf, de paille de blé, de fibres de noix de coco et de jute, entre autres [18], 
[63]. Dans le cas de composites PLA/paille de blé, Nyambo et al. ont observé une 
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augmentation respective de la résistance à la traction et à la flexion de 20 et 14% grâce 
à la modification de la matrice par greffage d’anhydride maléique en extrusion réactive 
[18]. 
2.2.1.2 Traitements thermiques 
Faire subir des traitements thermiques à la matrice PLA pourrait permettre de modifier 
les propriétés de composites à base de fibres. 
En effet, la cristallisation de la matrice et le phénomène de transcristallisation peuvent 
être à l’origine de modifications des propriétés des composites renforcés de fibres. Chen 
et Hsiao [64] ont étudié la transcristallisation de différentes matrices sur une variété de 
fibres. Leurs tests de microarrachage, qui mesurent la force de liaison interfaciale entre 
la fibre et la matrice, ont montré des augmentations de plus de 40% pour divers 
systèmes monofilamentaires avec interface transcristalline par rapport aux systèmes 
sans transcristallisation. À l’inverse, Ogata et al. ont montré que la force de liaison 
n’était pas directement liée à la formation d’une structure transcristalline [65]. 
L'efficacité de transfert de contrainte du composite dépend des propriétés interfaciales 
et, donc, dans le cas de composites à fibres transcristallisées, des interactions physiques 
ou chimiques entre deux interfaces: l'interface zone transcristalline/fibre et l'interface 
zone transcristalline/sphérolites voisines (Figure 2-20). Sanadi et Caulfield [66] ont 
montré que, pour des systèmes non modifiés chimiquement, l'interaction entre les fibres 
et la zone transcristalline se limite aux forces dispersives, aux effets topographiques et 
aux contraintes normales de retrait. Dans le cas d’ajout d’agents de couplages, il y a des 
facteurs supplémentaires de covalence et des interactions acide-base qui dépendent des 
molécules qui font le pont entre les fibres et le polymère. La défaillance de l'interface 
peut se produire soit à l'interface fibre/zone transcristalline, soit à l'interface zone 
transcristalline/sphérolites voisines. 
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En résumé, une mauvaise compatibilité chimique entre les fibres et la matrice 
engendrerait certes une transcristallisation, mais de moindre adhérence avec la fibre. 
Un traitement thermique de la matrice serait donc envisageable, mais cela à la suite 
d’une modification chimique de la fibre. 
2.2.2 Modification des fibres 
La modification des fibres est réalisée selon deux stratégies différentes: 
➢ Diminuer le nombre de groupements alcools en surface pour faire baisser la 
polarité des fibres afin de les rendre plus compatibles avec les matrices 
polymères, généralement apolaires 
➢ Libérer plus de sites alcools réactifs des composés qui les recouvrent (cires, 
hémicelluloses, lignines) pour les faire réagir avec d’autres traitements, plus 
compatibles avec la matrice 
Il existe différents types de traitements, qui peuvent être physiques ou chimiques.  
2.2.2.1 Traitements physiques 
La principale modification physique des fibres naturelles existante est le traitement 
plasma.  
Un plasma est un gaz ionisé par un apport d’énergie dans le but de réorganiser la 
structure électronique des atomes et molécules qu’il contient, pour produire des espèces 
(atomes/molécules) et des ions excités. L’énergie est d’abord transmise aux électrons 
du gaz, car ce sont les plus mobiles. Ils transmettent ensuite cette énergie aux autres 
espèces par collision [67]. Une décharge d’ions positifs est ainsi créée et peut être 
Figure 2-20 Schéma des interfaces engendrées par la formation de zones transcristallines 
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envoyée sur tous types de surfaces, dont celle des fibres naturelles, pour les rendre plus 
réactives.  
Plusieurs raisons peuvent mener à l’utilisation du traitement plasma : 
• le nettoyage de surface, qui favorise l'adhérence et l'action des agents de 
couplage 
• l'ablation ou l’attaque (dégradation) d'un matériau, qui résulte en une surface 
plus rugueuse, favorisant l'adhésion physique (pincement) 
• la réticulation ou la ramification de matériaux à la surface qui peuvent renforcer 
la couche superficielle 
• la modification de la structure chimique de surface et l'introduction de radicaux 
libres [68] 
Il en découle donc une multitude de techniques, faisant varier la pression (basse 
pression, pression atmosphérique), la fréquence (basse fréquence (LF: 50-450 kHz), 
radiofréquence (RF: 13.56 ou 27.12 MHz), micro-ondes (MW: 915 MHz ou 2.45 
GHz)), la puissance (de 10 à 5000 watts), la température, le gaz, l’équipement utilisé 
ou encore la source d’énergie [69]. 
Les plasmas à basse pression sont surtout utilisés dans l’industrie microélectronique. 
Il existe plusieurs types de plasmas atmosphériques et le traitement Corona fait partie 
des plus communs et des plus anciens. Il a l'avantage de fonctionner sous pression 
atmosphérique avec pour gaz réactif l'air ambiant. Le système Corona répond en 
principe aux exigences de fabrication de l'industrie textile, mais il ne permet pas de 
traiter des objets épais. Il ne traite pas en profondeur et ses effets sont de courte durée 
[69]. 
La Figure 2-21 présente le traitement au plasma, avec le dioxygène comme gaz de 
départ, engendrant différentes réactions permettant de rendre la cellulose plus réactive, 
notamment par la formation d’acides carboxyliques.  
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Figure 2-21 Réactions possibles résultant d’un traitement de la cellulose au plasma (oxygène) [70] 
2.2.2.2 Traitements chimiques 
2.2.2.2.1 Lavage à l’acétone 
Les fibres naturelles sont recouvertes de composés gras comme des cires et des huiles. 
Plusieurs chercheurs utilisent l’acétone afin de solubiliser ces composés gras, par le 
moyen d’un montage à reflux [25], [29].  
2.2.2.2.2 Traitement alcalin ou mercerisation 
Traiter les fibres avec de l’hydroxyde de sodium (NaOH) permet de libérer les fibrilles 
de cellulose de leur ciment de lignines, d’hémicelluloses et pectines et, ainsi, d’activer 
la surface des fibres [71]. Aydin et al. ont étudié ce traitement et ont constaté une 
transformation de la cellulose I en cellulose II, plus stable thermiquement [72]. Par 
ailleurs, ils ont observé une forte dégradation des fibres par la soude et une diminution 
des propriétés des composites due à cette dégradation. Cela peut s’expliquer par la forte 
concentration en soude de la solution de trempe. En effet, Jacob et al. ont travaillé sur 
l’effet de la concentration sur les propriétés de composites à base de sisal et sont arrivés 
à la conclusion que 4% NaOH était la meilleure concentration pour augmenter les 
propriétés des composites sans dégrader les fibres [73]. 
Li et al. mettent en avant deux grands effets du traitement alcalin, ceux-ci étant : 
➢ une augmentation de la rugosité de la surface des fibres permettant une 
meilleure interaction mécanique  
➢ une augmentation de la cellulose exposée à la surface de la fibre, augmentant 
le nombre de sites réactifs [20] 
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Ce traitement chimique est considéré comme l’un des plus simples à réaliser et l’un des 
moins dispendieux [74]. 
2.2.2.2.3 Oxydation  
La cellulose possède de nombreux groupements hydroxyl en surface dus aux alcools 
secondaires présents sur les carbones 2 et 3 des AGU et aux alcools primaires sur les 
carbones 6 des AGU (Figure 2-22). 
 
Figure 2-22 Système de numérotation des atomes de carbone dans une AGU de cellulose [75] 
Les alcools primaires peuvent être oxydés en aldéhydes puis en acides carboxyliques 
tandis que les alcools secondaires sont souvent oxydés en cétones. Cela rend la cellulose 
plus réactive.  
Il existe deux types d’oxydation, l’oxydation sélective et non sélective. Comme son 
nom l’indique, l’oxydation sélective présente un mécanisme connu alors que 
l’oxydation non sélective est imprévisible. Il a été montré que l’oxydation non sélective 
engendrait la formation d’une quantité considérable d’acides carboxyliques par rapport 
à l’oxydation sélective, en moyenne 50% de plus [76]. Cependant, comme l’oxydation 
non sélective est imprévisible, de nombreux produits sont formés avec des degrés 
d’oxydation différents et selon différents mécanismes, ce qui peut engendrer dans 
certains cas, une dégradation très importante des fibres. En effet, certaines réactions 
d’oxydation engendrent des ouvertures des cycles aromatiques ainsi qu’une 
dépolymérisation de la cellulose. 
Ainsi, l’oxydation sélective paraît plus appropriée dans l’optique de produire des 
composites à base de fibres naturelles, dont le rôle est celui de renforcer la matrice PLA. 
L’oxydation TEMPO fait partie des oxydations sélectives et a déjà montré une bonne 
efficacité pour augmenter la réactivité des fibres naturelles sans altérer leur structure 
[77]. Le TEMPO ((2,2,6,6-Tetramethylpiperidin-1-yl)oxyl) mélangé avec du bromure 
de sodium (NaBr) et de l’hypochlorite de sodium (NaClO) permet d’oxyder les alcools 
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primaires présents à la surface des fibres naturelles en acides carboxyliques. Cette 
réaction est représentée à la Figure 2-23. 
 
Figure 2-23 Oxydation TEMPO des fibres cellulosiques [78] 
2.2.2.2.4 Silanisation  
Le traitement au silane consiste généralement à faire tremper les fibres dans une 
solution d'un silane dilué dans un mélange eau/alcool afin de transformer les groupes 
alcoxydes en groupes hydroxyl et de former des silanols et des alcools. Les silanols 
réagissent ensuite avec les groupements hydroxyl de la cellulose des fibres naturelles, 
formant avec elles des liaisons covalentes stables [79]. 
Les silanols restants peuvent se condenser avec d'autres groupes silanols pour former 
des liaisons siloxanes, qui sont des oligomères, mais aussi créer des liaisons hydrogène 
avec les silanols adjacents. La partie hydrophobe du silane peut interagir avec la matrice 
en formant des liaisons dépendant de la nature du silane utilisé. De cette façon, le silane 
crée un pont entre la matrice et la fibre [80]. 
Hong et al. ont étudié l’influence du traitement par silanisation sur des fibres de jute 
dans une matrice PP [80]. Ils ont observé une meilleure adhésion entre la matrice et les 
fibres. Ceci s’est manifesté par un mécanisme de rupture différent des composites 
traités par rapport aux non traités. En effet, les fibres non traitées se sont complètement 
déchaussées pendant la sollicitation mécanique alors que les fibres traitées se sont 
déchirées.  
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Malheureusement, il est difficile d’obtenir un revêtement homogène avec cette 
méthode, en raison des différentes réactions qui peuvent se produire simultanément. 
Aussi, ce traitement n’est pas respectueux de l’environnement, les coproduits de 
transformation des alcoxydes en silanols pouvant être nocifs. C’est le cas avec le 
triméthoxysilane dont l’hydrolyse produit du méthanol [81].  
2.2.2.2.5 Revêtement 
Le revêtement consiste à imprégner les renforts dans une solution chimique. Cela 
permet de recouvrir la surface de ceux-ci et leur conférer une réactivité avec la matrice 
polymère ou de baisser leur polarité pour éviter le rejet et conférer aux interfaces des 
propriétés bien spécifiques, dans certains cas. Déposer une couche mince sur les fibres 
permet un bon transfert de contraintes entre la matrice et les fibres. 
2.2.2.2.5.1 Méthodes 
Application par trempage-retrait 
Le procédé par trempage-retrait, aussi appelé « dip-coating », est un procédé 
d’enduction qui consiste tout simplement à tremper les fibres dans une solution 
chimique pendant un certain temps et à les retirer de la solution à vitesse constante pour 
assurer une homogénéité du revêtement à la surface. Il peut être assuré manuellement 
ou de préférence, de façon automatisée. 
Procédé Sol-Gel 
Le procédé Sol-Gel (Solution-Gélification) consiste en une succession de réactions 
d’hydrolyse-condensation, à température ambiante ou modérée, expliquant son 
appellation de « chimie douce ». Il s’agit d’une conversion d’alcoxydes M(OR)n (avec 
M un atome métallique et R un groupement alkyle CnHn+1) en solution colloïdale en 
oxydes correspondants qui peuvent être déposés sur une surface telle que celle des 
fibres naturelles [82]. 
Les réactions d’hydrolyse dans le Sol suivent l’équation chimique suivante : 
M(OR)n + mH2O → M(HO)m(OR)n-m + mROH 
Le pH du Sol est maintenu acide pour favoriser les réactions d’hydrolyse et limiter les 
réactions de condensation afin que le revêtement sur la fibre soit homogène et ne 
présente pas d’agrégats. Les fibres sont ensuite trempées dans ce Sol et mises à sécher. 
 40 
 
C’est pendant cette étape de séchage que se déroule la majorité des réactions de 
polycondensation et de transformation du Sol en Gel sur les fibres. Ceci est régi par 
l’équation chimique suivante : 
2M(OX)n → (OX)n-1M-O-M(OX)n-1 + H2O avec X = R ou H [82] 
La limite des réactions de condensation dans le Sol permet d’obtenir une couche mince 
et homogène d’oxydes sur la fibre une fois celle-ci séchée (Figure 2-24). Ainsi, à titre 
d’exemple, cette méthode peut s’appliquer au Sol-Gel de dioxyde de titane, où des 
particules uniformes de TiO2 en solution conduisent, après gélification, à l’application 
d’un mince film céramique à la surface d’un substrat. Dans le cas de la Figure 2-24, le 
substrat est une fibre naturelle. 
 
 
Figure 2-24 Schématisation du procédé Sol Gel et de ses applications [83] et formation d'une couche mince de 
TiO2 à la surface d'une fibre naturelle 
La méthode la plus courante d’application à la surface des fibres est le trempage-retrait, 
expliquée plus haut. 
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2.2.2.2.5.2 Revêtement d’oxydes métalliques 
Les oxydes métalliques sont des céramiques, souvent utilisées dans l'industrie textile, 
car elles confèrent aux fibres des propriétés spécifiques comme la résistance aux 
bactéries, la capacité de s’auto-nettoyer, la super-hydrophobicité, la protection contre 
UV ou encore la résistance au feu [29]. Rendre les fibres plus hydrophobes étant l’une 
des stratégies pour les rendre plus compatibles avec des matrices polymères, revêtir les 
fibres d’oxydes métalliques semble une technique intéressante. 
Boulos et al. ont utilisé la technique Sol-Gel pour recouvrir des fibres de lin d’un mince 
film de dioxyde de zirconium [29]. Ils ont constaté que la solution imprégnait les fibres 
de façon à permettre un remplissage du lumen, engendrant une absorption d’eau 6 fois 
inférieure à celle de fibres non traitées. De plus, des mesures d'angle de contact ont 
prouvé que la fibre traitée était beaucoup plus hydrophobe. En effet, un angle de contact 
de 107° en moyenne a été déterminé pour les fibres traitées contre 76.2° pour les fibres 
non traitées, sachant qu’un angle de 90° et plus signifie que la surface est non 
mouillable avec le liquide considéré, ici, l’eau. 
Foruzanmehr et al. ont recouvert des fibres de lin d’un film fin de dioxyde de titane 
(TiO2) [25]. Ils ont obtenu de bons résultats en termes de propriétés mécaniques des 
fibres puisqu’ils ont augmenté leur résistance à la traction de 14%. Le TiO2 est 
particulièrement intéressant, car il peut s’obtenir sous trois phases cristallines pures, 
l’anatase, le rutile et la brookite. La phase anatase est la seule à présenter des propriétés 
photo-induites. Elle s’obtient à une température inférieure à 200°C et le Sol-Gel 
s’effectue à température ambiante, il n’y a donc pas de risque de dégrader la fibre. La 
super-hydrophilicité du TiO2 lui permet de passer d’une nature plutôt hydrophobe à un 
comportement hydrophile suite à une irradiation UV. C’est pour cela que le TiO2 peut 
interagir aussi bien avec des matrices hydrophiles qu’avec des matrices hydrophobes.  
Le TiO2 sous sa forme anatase interagit fortement avec les groupements acide 
carboxylique et ions carboxylate et peut former différents types de complexes [84]. Les 
groupements formés à la surface des fibres après oxydation TEMPO sont des 
groupements COONa et il a été prouvé que la formation du complexe à structure 
bidentée avec le TiO2 était la plus favorable [85], [86]. Cette structure est schématisée 
à la Figure 2-25.  
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Figure 2-25 Complexation la plus favorable des groupements COONa avec l'anatase [85] 
Ce sont des liaisons fortes, entre les liaisons ioniques et covalentes, contrairement à 
beaucoup d’autres traitements qui induisent des liaisons plus faibles (i.e. hydrogène, 
van der Waals). 
Les traitements aux oxydes métalliques, et particulièrement celui au TiO2, permettent 
donc d’augmenter l’affinité entre les fibres et la matrice de par l’affinité du TiO2 avec 
les acides carboxyliques des fibres et du PLA. De plus, le traitement au TiO2 renforce 
la fibre en elle-même en la remplissant et la recouvrant d’un matériau céramique. 
2.2.2.2.5.3 Revêtements à base de résine époxy 
Les résines époxy présentent une structure intéressante, permettant de les envisager 
pour le traitement des fibres naturelles. Un exemple de composé de base d’une résine 
époxy est présenté à la Figure 2-26. La présence de groupements hydroxyl leur confère 
une réactivité avec les fibres naturelles par le biais de ponts hydrogène avec les -OH de 
leur surface. Les groupements époxy peuvent aussi s’ouvrir pour créer des liaisons 
fortes avec les groupements hydroxyl des fibres. De plus, leurs nombreux cycles 
aromatiques permettent de diminuer la polarité des fibres afin d’augmenter leur affinité 
avec les matrices polymériques. Les fibres en ressortent plus hydrophobes. Gauvin et 
al. ont mesuré les angles de contact de fibres de bambou revêtues d’époxy et ont trouvé 
que l’angle de mouillage augmentait de façon significative, de 42 à 70°, par rapport à 
une fibre non revêtue [24].  
 
Figure 2-26 Composé de base d'une résine époxy: l’éther diglycidylique de bisphénol A [87] 
Beaucoup de recherches portent sur l’élaboration de composites à base de fibres 
naturelles dans une matrice époxy. En revanche, très peu se sont intéressées au 
 43 
 
revêtement de fibres par une mince couche d’époxy pour rendre les fibres plus 
compatibles avec une matrice écologique. De plus, il est possible de synthétiser des 
résines époxy à partir d’huiles végétales, et notamment celle de soja, ce qui permettrait 
l’obtention de composites 100% biosourcés [88]. 
2.2.2.2.5.4 Intérêt des nanoparticules 
L'ajout de nanoparticules au revêtement est un moyen d’améliorer les propriétés des 
composites polymériques à renforts de fibres. Cela se fait déjà pour renforcer les fibres 
de verre, par exemple, qui présentent en général des défauts de surface, créés pendant 
la fabrication et/ou la manipulation. Pour le verre et d'autres matériaux fragiles, ces 
défauts engendrent des propriétés mécaniques significativement inférieures à leurs 
valeurs théoriques. Les défauts de surface à l'échelle nanométrique créent des 
concentrations de contraintes à l'extrémité des fissures [89]. 
Dans le cas d’ajout de nanotubes de carbone, une amélioration de la résistance en 
traction a été observée et attribuée au fait que les nanotubes de carbone présents dans 
le revêtement polymère agissent comme des ponts aux extrémités des défauts de la 
surface des fibres, ce qui retarde l'ouverture des fissures [90].  
Bien que les fibres naturelles ne soient pas aussi fragiles que les fibres de verre, elles 
présentent aussi des défauts de surface qui peuvent diminuer les propriétés des 
composites. Dans la recherche de Gauvin et al., des nanoparticules de silice et d’amidon 
ont été mélangées à un  revêtement d’époxy, appliqué sur des fibres de bambou [24]. 
La résistance à la traction et le module d’élasticité de leurs composites ont augmenté 
jusqu'à 28%. Les nanoparticules ont considérablement amélioré les propriétés 
interfaciales en flexion et en traction (jusqu'à 25%). 
En résumé, ajouter des nanoparticules à haut module dans un revêtement augmente les 
propriétés du revêtement en lui-même, mais aussi celles du composite final, en 
augmentant la ténacité à l’interface et, donc, en limitant la propagation de fissures.  
2.3 Des « déchets » et extractibles à haut potentiel 
2.3.1 La lignine Kraft 
La lignine est un des composants majeurs du bois avec l’holocellulose, combinaison de 
la cellulose et de l’hémicellulose (65-70%). Elle est présente en quantité variable, entre 
18 et 35%, dépendant de si le bois est dur ou tendre [91]. C’est le second polymère 
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naturel le plus disponible sur terre, après la cellulose. La lignine participe à la tenue 
mécanique du bois, mais aussi à sa résistance à l’humidité, car elle est assez 
hydrophobe.  
Comme décrit dans la partie 2.1.2.2, les monomères de la lignine sont reliés entre eux 
par des liaisons éther et carbone-carbone pour former un réseau tridimensionnel. La 
lignine possède des groupements chimiques tels que des cycles aromatiques, des 
groupes alcool phénoliques et aliphatiques et des groupes méthoxy qui sont des sites 
possibles pour des modifications ou réactions chimiques [92].  
La lignine est extraite du bois dans l’industrie des pâtes et papiers, car sa présence induit 
le jaunissement du papier au soleil. Le procédé Kraft est le procédé de transformation 
du bois en pâte à papier le plus répandu. Ce traitement permet d’extraire, entre autres, 
la lignine et l’hémicellulose du bois dans un mélange d'eau, d'hydroxyde de sodium, et 
de sulfure de sodium, appelé liqueur blanche. Il en résulte une pâte constituée 
principalement de fibres de cellulose et de la liqueur noire. La liqueur noire est le 
principal déchet produit lors de ce procédé de mise en pâte. Elle est constituée d’environ 
60% de composés organiques, principalement de la lignine. Cette lignine peut être 
précipitée, neutralisée avec une solution acide et séchée pour obtenir la lignine Kraft 
sous forme solide [93], [94]. Le procédé Kraft est une méthode de mise en pâte assez 
agressive, qui expose le bois à des valeurs de pH élevées et à des températures 
supérieures à 160°C pendant 2 à 3 heures [95]. La lignine extraite de la liqueur noire 
présente alors la structure proposée à la Figure 2-27. 
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Figure 2-27 Structure de la lignine Kraft issue du bois tendre proposée par [95] A) fraction insoluble dans 
l'acétone B) fraction soluble dans l’acétone 
L'hétérogénéité inhérente à la lignine native est aggravée par la diversité et la 
complexité chimique des procédés de délignification appliqués. Dans un échantillon de 
lignine Kraft en poudre, Crestini et al. ont trouvé un degré de polydispersité assez élevé 
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(Mw/Mn=4.3 avec Mn=1400g.mol-1 et Mw=6000g.mol-1). Aussi, environ 70% de cet 
échantillon étaient soluble dans l’acétone tandis que les 30% restant ne l’étaient pas. La 
fraction insoluble dans l'acétone présente un poids moléculaire plus élevé que la 
fraction soluble dans l'acétone, qui est composée d'oligomères polyphénoliques de 
poids moléculaire inférieur, mais étant beaucoup plus ramifiés [95].  
Malgré son hétérogénéité, la lignine Kraft possède des groupements fonctionnels 
réactifs comme des acides carboxyliques, des groupements phénols et des aldéhydes. 
De plus, il est possible d’isoler une lignine plus homogène à l’aide de solutions 
chimiques à base d’acétone (fractionnement). 
De nos jours, la lignine Kraft est utilisée pour son pouvoir calorifique, mais ses 
propriétés pourraient lui permettre d’être valorisée dans des produits de plus haute 
valeur ajoutée. C’est pourquoi il est très intéressant, économiquement et 
écologiquement, de trouver un intérêt à utiliser la lignine Kraft. Elle pourrait 
notamment être utilisée comme revêtement des fibres de lin pour les rendre plus 
hydrophobes et plus compatibles avec les matrices polymères.  
2.3.2 Les tanins 
Les tanins sont des polyphénols hydrosolubles d’origine végétale de poids moléculaires 
variant entre 500 et 3000 g.mol-1 [96]. On les retrouve dans différentes parties des 
plantes telles que les fruits, les gousses, les galles, les feuilles, l'écorce, le bois et les 
racines [96]. Leur astringence leur confère un rôle de protection des plantes, les rendant 
difficilement assimilables par les différents organismes vivants. 
Ils sont classifiables en deux catégories : 
-Les tanins hydrolysables 
-Les tanins condensés 
et leur structure est représentée à la Figure 2-28: 
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Figure 2-28 Structure chimique des tanins (a) hydrolysables (b) condensés [97] 
Les principales sources industrielles de tanins condensés sont l'écorce d'acacias et 
l'extrait de bois de cœur du quebracho tandis que les sources de tanins hydrolysables 
sont les gousses de tara, l'écorce de châtaignier et les extraits de galle de chêne [98]. 
Le nom des tanins hydrolysables provient du fait qu’ils s’hydrolysent facilement en 
présence d’un acide ou d’une base, car ils possèdent des groupements ester, qui lient 
les phénols aux sucres, comme représenté en Figure 2-28 (a). 
Les tanins condensés représentent plus de 90% des 200 000 tonnes de tanins 
commerciaux produites chaque année dans le monde [99]. C’est pourquoi nous avons 
décidé de nous intéresser à ce type de tanins, étant disponibles en bien plus grande 
quantité que les tanins hydrolysables. 
Les tanins condensés, ou proanthocyanidines, sont constitués de répétitions d’unités 
flavan-3-ol liées entre elles pas des liaisons intermonomériques de type C-C. On parlera 
ici plus d’oligomères que de polymères, car le nombre de répétitions est assez faible. 
Les flavanols appartiennent eux-mêmes à la catégorie des flavonoïdes, possédant un 
groupement OH en position 3 de l’hétérocycle central C, comme le montre la Figure 
2-29. 
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Figure 2-29 Structure des flavonoïdes [100] 
Les flavanols sont déclinables en multitudes de composés différents en fonction des 
substitutions sur les cycles A et B (Figure 2-30 ci-dessous). 
 
Figure 2-30 Structure des flavan-3-ol [100] 
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Leur multitude de groupements hydroxyl phénoliques est à l’origine de la formation de 
complexes avec les protéines, les ions métalliques et des macromolécules comme les 
polysaccharides [101]. Les proanthocyanidines sont d’ailleurs déjà utilisées dans la 
production de cuir tanné, d’adhésifs, d’agents de purification d’eau, complexant avec 
les métaux lourds, et de nombreuses recherches portent sur la possibilité d'utiliser les 
tanins dans la fabrication de mousses biosourcées, d'agents de conservation du bois, 
d'inhibiteurs de corrosion, de revêtements de surface en polyuréthane, d'adhésifs époxy, 
etc. [98], [99]. C’est pourquoi cela laisse présager que les tanins condensés pourraient 
avoir une haute réactivité avec la cellulose des fibres naturelles. 
De par leur grande disponibilité et leur réactivité potentielle avec la cellulose des fibres 
naturelles, les tanins condensés pourraient constituer une alternative écologique pour 
traiter les fibres naturelles et les rendre plus compatibles avec leur matrice polymère. 
2.4 Durabilité des composites biosourcés 
Les composites biosourcés peuvent être soumis à différentes attaques extérieures. 
La matrice qui se trouve à l’extérieur et qui protège les renforts peut être soumise à 
différents facteurs. La dégradation de la matrice suit deux types de processus, physiques 
et chimiques. Elle peut être induite par exemple par l'irradiation UV, la température, les 
attaques physico-chimiques (eau, oxygène), et les sollicitations mécaniques. 
L'irradiation UV est reconnue pour accélérer la dégradation oxydative (photo-
oxydation) et mécanique. Dans leur étude, Belbachir et al. [102] ont démontré que 
l’irradiation UV de films de PLA diminuait drastiquement leurs propriétés. Après 
irradiation, la contrainte au seuil d’écoulement est passée de 36 à 10 MPa  et le module 
d’élasticité de 3880 à 1010 MPa. Cela est dû principalement au fait que l’irradiation 
UV engendre une scission des chaînes polymères. La matrice présente alors des chaînes 
plus courtes, moins entremêlées et, donc, moins d’interactions entre ses chaînes. Ces 
paramètres influent considérablement sur la capacité d'un polymère à se déformer 
plastiquement et, par conséquent, sur ses propriétés finales.  
Le PLA présente aussi une sensibilité à l’humidité de par ses fonctions ester qui peuvent 
s’hydrolyser. S’en suit une diminution de la longueur des chaînes polymères, 
directement liée aux propriétés mécaniques, comme dit précédemment. Aussi, tous ces 
phénomènes de dégradation sont accélérés à haute température. 
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La présence de fibres naturelles dans la matrice apporte d’autres possibilités de 
dégradation. L’eau peut pénétrer par capillarité dans les fibres et diffuser dans la 
matrice, induisant une certaine dégradation. Comme le présente la Figure 2-31, les 
matériaux composites à base de fibres naturelles se dégradent en présence d’eau selon 
plusieurs étapes. La fibre gonfle et induit une microfissuration de la matrice. S’en suit 
un écoulement d’eau par capillarité le long de l’interface fibre/matrice ainsi qu’une 
possibilité pour l’eau de diffuser dans la matrice. En plus de cela, certains éléments de 
la fibre sont solubles dans l’eau, ce qui va provoquer une dégradation de la fibre en elle-
même et, en finalité, un déchaussement total de la fibre.  
 
Figure 2-31 Schéma du comportement d'un composite renforcé de fibres naturelles en présence d'humidité 
d’après [23] 
Islam et al. ont étudié le vieillissement de composites à base d’empilements de feuilles 
de PLA et de mats de chanvre [103]. Ils ont créé des composites dont les fibres étaient 
non traitées et des composites où les fibres ont subi un traitement alcalin. Ils ont utilisé 
un protocole de vieillissement consistant en une exposition UV ainsi qu’une mise en 
chambre à humidité contrôlée de 50% à 23°C pour des durées allant de 250 à 1000 h. 
Premièrement, une décoloration et un jaunissement ont été observés et attribués à la 
dégradation des lignines. La matrice PLA a aussi été endommagée par le vieillissement 
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et des fibres apparentes en surface ont été mises en évidence. Deuxièmement, au niveau 
de l’absorption d’humidité, ils ont constaté que la matrice seule absorbait peu 
d’humidité même au bout de 1000 h, mettant en évidence que les fibres naturelles sont 
en grande partie responsables de l’absorption d’humidité et de la dégradation du 
composite due à celle-ci. Troisièmement, les propriétés mécaniques ont 
considérablement chuté avec l’effet du vieillissement accéléré. Une réduction de la 
contrainte en traction, en flexion, du module de flexion et du module de Young a été 
observée dans les trois cas à savoir PLA seul, PLA/fibres traitées, PLA/fibres non 
traitées. Cependant, dans le cas des fibres traitées, on a certes une diminution des 
propriétés mécaniques, mais celles-ci se stabilisent et restent plus hautes que celles du 
composite à fibres non traitées et même celles du PLA seul qui finit par devenir trop 
peu résistant pour être testé. 
Ces dégradations des propriétés mécaniques s’expliquent selon eux par une 
plastification, un effet de gonflement ainsi qu’une dégradation photochimique des 
matériaux. Aussi, la défibrillation pourrait être une cause majeure de ces dégradations. 
La lignine étant le liant principal des microfibrilles de cellulose et étant dégradée par le 
vieillissement accéléré, les microfibrilles de cellulose se désolidarisent et le composite 
en devient affaibli (une baisse de la cristallinité de la cellulose, mesurée par WAXS, 
met en évidence la dégradation de celle-ci). 
Enfin, au niveau des propriétés thermiques, une baisse significative de la Tg et de la 
température de fusion a été observée. Par ailleurs, une cristallisation a eu lieu au niveau 
de la matrice PLA, laissant présager que les chaînes amorphes se sont réarrangées entre 
elles après le processus de dégradation. 
Ce problème d’absorption d’eau est récurent dans l’étude des composites à base de 
fibres naturelles et les traitements utilisés aident à réduire ce phénomène, mais il reste 
encore trop important [104]. 
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3.1 RÉSUMÉ 
Cette recherche vise à améliorer l'interface entre les fibres et la matrice et à limiter 
l'absorption d'eau de matériaux biosourcés, réduisant ainsi la dégradation des 
composites lorsqu'ils sont exposés à un environnement extérieur, comme une 
température et une humidité élevées. Dans cette étude, les fibres de lin ont été traitées 
avec un revêtement de surface organique contenant des nanoparticules de SiO2. Ce 
revêtement était composé d’une dispersion de fumée de silice dans une résine époxy. 
Un composite a également été fabriqué avec des fibres brutes comme référence ainsi 
qu'un échantillon de PLA pur. Les composites lin/PLA ont été élaborés par thermo-
compression en empilant, de façon alternative, 4 films de PLA et 3 morceaux de tissu 
de lin. La morphologie et la dispersion du revêtement sur les fibres ont été caractérisées 
par microscopie électronique à balayage (MEB), diffusion des rayons X aux petits 
angles (SAXS) et microscopie électronique en transmission (MET). Un vieillissement 
accéléré a été effectué sur les 3 matériaux en les plaçant dans un bain d’eau à 50°C 
jusqu'à saturation pour étudier l'influence du revêtement sur la diffusion de l'eau. Les 
propriétés mécaniques des différents composites ont été étudiées par des essais de 
traction (avant et après conditionnement) et de cisaillement court (SBS) afin d'évaluer 
l'impact du revêtement sur les propriétés interfaciales des matériaux. Les résultats 
montrent que la surface des fibres a été homogénéisée et qu'une meilleure adhérence a 
été obtenue grâce au revêtement. Le revêtement des fibres a également permis de 
diminuer de plus de 10% l'absorption d'eau, de protéger les fibres pendant le 
conditionnement et de préserver leurs propriétés mécaniques. 
3.2 ABSTRACT 
This research is intended to improve the interface between the fibers and the matrix and 
limit water absorption of bio-based material thereby decreasing degradation of the 
composites when they are exposed to external environment such as high temperature 
and humidity. In this study, flax fibers were treated with an organic surface coating 
containing SiO2 nanoparticles. This coating was a dispersion of silica fume in epoxy. 
One composite was also made with raw fibers as reference as well as one sample of 
pure PLA. Flax fibers/PLA composites were manufactured by hot pressing by stacking 
4 PLA films and 3 pieces of flax fabric. Morphology and dispersion of the coating on 
the fibers was observed by Scanning Electron Microscopy (SEM), Small-angle X-ray 
scattering (SAXS) and Transmission Electron Microscopy (TEM). Accelerated ageing 
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was carried out on the 3 materials by placing them in a 50°C water bath until saturation 
to investigate the influence of the coating on water diffusion. Mechanical properties of 
the different composites were investigated by tensile (before and after conditioning) 
and short beam shear (SBS) testing in order to evaluate the impact of the coating on the 
interfacial properties of the materials. The results show that the fibers surface was 
homogenized and that a better adhesion was reached because of the coating. Coating 
the fibers also allowed the decrease in water uptake by more than 10% and their 
protection during conditioning, preserving their mechanical properties. 
Key words: Natural fibers coating, Polylactic acid, Green Composites, Interface, Water 
absorption 
3.3 INTRODUCTION 
Nowadays, research, development and production of environmentally friendly 
materials are growing. Many studies deal with the creation of greener materials in order 
to reduce greenhouse gas emission during processing, use and end of life [1], [3], [4], 
[106]. The automotive industry already produces composites containing natural fibers 
for cars interiors such as doors and hood panels [107]. The matrix is generally 
polypropylene (PP) while kenaf, jute or flax fibers are commonly used as 
reinforcements [108]–[110].  
In Canada, around 800 000 hectares of flax are produced annually to collect seeds. 
However, stems containing the fibers are either thrown away or burnt. Using these 
natural fibers could be a great way to valorize agriculture waste. With this in mind, 
natural fibers and especially flax fibers have been highly investigated as reinforcements 
for composite materials [111]. They have excellent mechanical properties and could be 
a good replacement to mostly used synthetic fibers such as glass [112]. 
Vegetal (cellulosic) natural fibers are renewable, biodegradable and nontoxic materials. 
They are extracted from different sources such as shells, fruits, stems and leaves. They 
can be considered as composites themselves because of their composition that 
incorporates semi-crystalline cellulose (71% in flax, 72% in kenaf, 61-71% in jute 
[113]) in an amorphous matrix of hemicelluloses and lignin. Cellulose microfibrils are 
helically wound along the fiber axis to form ultimate hollow cells [114], explaining a 
low density and a high specific strength [115]. The central tube is also known as lumen, 
permitting water delivery by capillary action.  
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However, natural fibers (NF) have two major drawbacks, affecting their dispersion and 
the interface between them and the matrix. The first issue is the low adherence between 
cellulosic fibers and polymer matrices. Natural fibers usually contain more than 70% 
of hydrophilic cellulose, making their surface highly polar because of their many –OH 
groups, resulting in a poor interfacial bonding with polymer matrices. A weak interface 
between the matrix and the fibers is shown in Bax and Müssig study resulting from this 
issue [15]. The SEM pictures of the fracture surfaces of their impact specimens show 
pulled out fibers and holes, highlighting the poor adhesion. 
The second major drawback of natural fibers is their high hydrophilicity due to their 
hollow structure and their cell wall containing hydrophilic cellulose, as said previously 
[21]. This drawback affects inevitably the NF-reinforced composites. The gap between 
the matrix and the fiber is also a cause of water uptake [22]. Water absorption can 
induce swelling of the material which may generate cracks in the matrix. Islam et al. 
have conducted a study based on accelerated ageing in 50°C water of polylactic acid 
(PLA)/hemp composites [103]. They concluded that fibers were the main cause of water 
absorption. Consequently, mechanical properties of the composites were drastically 
reduced. Joseph et al. found that increasing the water temperature up to 70°C increased 
the water sorption [116]. These are serious issues for long-term applications where 
composites may be exposed to similar humidity and temperature conditions.  
As a consequence, it is crucial to modify the matrix or/and the fibers surface to avoid 
these phenomena. Several chemical treatments react with the hydroxyl groups present 
on cellulose surface and therefore, reduce their hydrophilicity [117]. Mercerization 
decreases fibers surface roughness by dissolving certain components as waxes and 
lignin and enhances cellulose crystals exposition [118]. Physical treatments like plasma 
or corona help cleaning the fibers surface, removing some materials of it, and 
functionalizing them [68]. 
All these treatments improve the interface between the matrix and the fibers but some 
issues remain such as their tendency to absorb water [119].  
Another possibility to modify the fibers surface is to coat them. Coating enables a good 
smoothing of the fibers surface by filling the imperfections and makes the fibers more 
homogeneous. Foruzanmehr et al. functionalized flax fibers by coating them with TiO2. 
They observed a good interface between the fibers and the coating and a significant 
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increase in the fibers mechanical properties [25]. They discovered that oxidizing the 
cellulosic fibers prior to the sol-gel coating improved its quality [26]. Nano-reinforced 
coating is also an important topic of research. Indeed, nanoparticles present in the 
coating prevent from crack initiation, generally induced by imperfections. They 
increase the coating rigidity as well as those of the fibers. Nanoparticles also limit water 
permeability in the composite, which could avoid fibers swelling, hydrolysis and thus 
defects in the materials [120], [121]. Gauvin et al. used a dispersion of modified SiO2 
nanoparticles in an epoxy matrix to coat bamboo fibers. They obtained a better interface 
leading to a significant increase in the mechanical properties of the composites up to 
28% [24].  
Finally, natural fibers degrade at high temperatures, which limits the processing 
temperature to 200°C [2]. Consequently, the matrix needs to have a low melting point.  
The main goal in the development of environmentally friendly composites is to produce 
totally green composites, namely natural fibers within a biopolymer matrix.  
Polylactic acid (PLA), polyglycolic acid (PGA) and polyhydroxyl butyrate (PHB) are 
biodegradable biopolymers extracted from biomass such as vegetables containing 
starch and sugar-crops. Their processing and use show a lower carbon footprint than 
petroleum based polymers [122]. Their mechanical properties are comparable to 
commonly used petroleum based polymers like PP. Among these bioplastics, PLA 
distinguishes itself with its low melting temperature around 160°C, preventing fibers 
from degradation, and its industrial availability. In addition, it is probable that 
hydrophilic nature of PLA could enable a better compatibility with hydrophilic fibers. 
However, PLA is highly brittle and has the lowest ductility among petroleum based 
polymers. Researchers have tried to improve PLA properties by adding plasticizers. 
This decreased PLA stiffness and so its brittleness. It also helped PLA to exhibit higher 
elongations [123]. Adding reinforcement to the matrix is also a good way to increase 
PLA properties. Natural fibers can be added to PLA in order to improve impact 
resistance. Foruzanmehr et al. reinforced PLA with TiO2 grafted flax fibers and 
obtained a three-time increase in impact resistance [84]. Oksman et al. compounded 
flax fibers to PLA and found that the composite strength was about 50% higher than a 
similar PP/flax composite but concluded that improving the interface between the fibers 
and the matrix would increase even more the composite properties [60]. 
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The aim of this study was to investigate the efficiency of a flax fibers coating treatment 
before processing green flax/PLA composites. The elaborated composites might have 
semi-structural applications such as interior cladding, siding and sheathing in building 
engineering and interior trimming for car industry. Thin film coatings are usually used 
to fill the fibers defects and to reduce their surface polarity to create stronger bonds 
with the polymeric matrix. A treatment consisting in a dispersion of colloidal silica 
fume in epoxy was investigated. Even though the epoxy matrix used in this study was 
not green, the coating was so thin that it was negligible compared to the amount of the 
other green materials used. Hydroxyl groups present along the chains of epoxy resins 
enable strong bonds to hydroxyl surfaces such as natural fibers surfaces. This polymer 
also has a lower surface energy than natural fibers and permits to decrease their polarity 
and thus, a better adhesion to PLA. Coating the fibers with epoxy should also prevent 
them from absorbing water. Nanoparticles of silica could also inhibit the crack 
propagation in the composites and water absorption. Three types of materials, two 
composites with coated and raw fibers and pure PLA, were processed by thermal 
compression. Tensile and Short Beam Shear (SBS) tests were carried out to measure 
the influence of the treatment on the composites mechanical and interfacial properties. 
Fractured surface of composites were observed with a Scanning Electron Microscope 
(SEM) to study the rupture mechanisms and correlate them to the quality of the 
interface. Samples were immerged in a water bath at 50°C to measure water diffusion 
through raw fiber composites (RF-C), Nanopox-coated fiber composites (NCF-C) and 
pure PLA.  
3.4 EXPERIMENTATION 
3.4.1 Materials  
Technical fibers and unidirectional fabric were supplied by Procotex (Belgium) and 
FRD, Fibres Recherches Développement (France) respectively. The average diameter 
of the fibers was approximately 10 µm according to optical microscopy. PLA 4032D 
pellets were supplied by NatureWorks LLC. The SiO2/epoxy suspension called 
Nanopox F400 was supplied by Evonik Industries. Nanopox consists of 5% of colloidal 
silica fume with approximately 20 nm diameter. 
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3.4.2 Coating of the flax fibers and fabrics 
Flax fibers and fabrics were dried at 50°C overnight in order to remove all residual 
moisture. Nanopox was diluted in a large volume of acetone (1:50 weight ratio). Then, 
flax fibers and fabrics were dip-coated in the solution 10 times backward and forward 
(approximately during one minute). Remaining acetone was evaporated at room 
temperature, leading to the formation of a thin film on the fibers surface (Figure 3-4). 
Raw flax fibers and fabrics (RF) were also used to compare their surface with the 
Nanopox-coated fibers and fabrics (NCF) and to make the third composite. 
3.4.3 Composites processing 
Unidirectional RF-C and NCF-C were processed by alternating 4 thin plies of PLA and 
3 plies of flax fabric oriented at 0°, in accordance with Figure 3-1. All the samples were 
hot pressed at 180°C following the next pressure cycle: 5 minutes at 0 Tons (T), 1.5 
minutes at 2 T, 1 minute at 1 T, 30 seconds at 0.5 T and 10 seconds at 6 T.  
 
Figure 3-1: Laminate green composite processing 
Resulting molded composites were 2 mm thick and contained approximately 30% of 
fibers by weight. The relative density of the composites, according to ASTM D792, 
was 1.15 g/cm3 and 1.185 g/cm3 for the RF-C and NCF-C respectively.  
The void content of the composites, according to ASTM D2734, was 13.5% and 10.9% 
for the RF-C and NCF-C respectively. The Nanopox coating decreased the void content 
by filling the defects and lumen of the fibers. 
3.4.4 Scanning Electron Microscope (SEM) 
In order to characterize the morphology of the RF and NCF surface, SEM analyses were 
performed using a Hitachi S-3000N with the secondary electron (SE) mode at 5kV. 
Single fibers were observed to compare the quality of their surface and the differences 
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between RF and NCF. Fractured samples after SBS tests were also investigated. All 
specimens were sputtered with a thin layer of gold–platinum before analysis. 
3.4.5 Small Angle X-Ray Scattering (SAXS) 
SAXS analyses were carried out in order to confirm the size of the SiO2 nanoparticles 
in the Nanopox resin. The SAXS patterns were collected with a Bruker AXS Nanostar 
system equipped with a Microfocus Copper Anode at 50 kV / 0.60 mA, MONTAL 
OPTICS and a VANTEC 2000 2D detector at 1086.000 mm distance from the samples 
calibrated with a Silver Behenate standard. The diffracted intensities were then 
integrated from 0.10 to 3.00 deg. 2-theta and treated with Primus GNOM 3.0 program 
from ATSAS 2.3 softwares, to determine the particle sizes by pair distance distribution 
[124]. The collection exposure times were 1000 seconds / sample. NCF were also 
observed to verify the presence of the coating on their surface and to characterize the 
homogeneity of the coating in terms of particles dispersion. 
3.4.6 Transmission Electron Microscope (TEM) 
Transversal sections of the coated fibers were examined on a copper grid with a 
Hitachi H-7500 transmission electron microscope at 80 kV. They were cut at a 
thickness of 80 nm with a diamond knife on an ultramicrotome. 
3.4.7 Tensile properties of composites 
Tensile tests were carried out according to ASTM D3039 standard (following the 
specimen geometry recommendation with a dimension of 120 x 25 x 2 mm) using a 
Zwick/Roell z050 testing machine equipped with a 30 kN load cell and a Zwick 
multiXtens Extensometer. The tests were conducted by controlling the displacement 
using a crosshead speed of 2 mm/min. The Young modulus (E) and Ultimate tensile 
strength (UTS) of Fiber Reinforced Polymer (FRP) were determined. More than five 
specimens of each composition were tested. 
3.4.8 Short Beam Shear (SBS) testing of composites 
SBS tests were performed on the composites according to ASTM D2344 standard to 
determine their interlaminar shear strength (ILSS). The span-to-thickness ratio was set 
at 4:1. All the tests were conducted on Zwick/Roell z050 testing machine equipped with 
a 30 kN load cell. The crosshead speed was 1 mm/min. More than five specimens for 
each sample were tested. The ILSS was calculated according to equation (1): 
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𝐼𝐿𝑆𝑆 =
3
4
 
𝑃𝑚
𝑏𝑑
 (1) 
Where ILSS is the maximum interlaminar shear strength, Pm is the maximum applied 
load, and b and d are the width and the thickness of the specimens respectively. 
3.4.9 Water absorption 
Water absorption measurements were performed according to ASTM D570 by 
immersing FRP and pure PLA in deionized water at 50°C. Specimens were shaped as 
20 x 30 x 2mm, with an approximate weight from 1.4 to 1.7 g. They were dried until 
they reached a constant mass with a precision of 0.1 mg and were then put in separated 
distilled water bath at 50 °C. Sides oriented along the x and y axis and edges were 
covered with hydrophobic paint to concentrate water diffusion along the z axis (Figure 
3-2).  
       
Figure 3-2: Test specimen geometry in Cartesian system 
Five specimens for each sample were periodically removed from water, dried and 
weighed immediately, until they reached full saturation. Water uptake was calculated 
using equation (2), where %𝑀 is the mass gain due to moisture uptake, 𝑀𝑐𝑜𝑛𝑑  the mass 
after conditioning and 𝑀𝑑𝑟𝑦 the mass before conditioning.  
%𝑀 =  
100 × (𝑀𝑐𝑜𝑛𝑑 − 𝑀𝑑𝑟𝑦)
𝑀𝑑𝑟𝑦
 
(2) 
By following the Fick’s theory of diffusion, coefficient of diffusion was calculated by 
plotting the mass gain as a function of time. At short times, Fick’s law is given as 
equation (3) where 𝐷 is the coefficient of diffusion, 𝐿 the thickness, 𝑡 the time, 𝑀𝑡 the 
percentage of absorbed water at time t, and 𝑀∞ the mass gain at equilibrium [125]. 
 
x 
z 
y L 
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3.5 RESULTS 
3.5.1 Microstructural analysis of fibers and their coating 
SEM analyzes were performed on RF and NCF. Figure 3-3 shows a single fiber for 
each condition: a) RF; b) NCF.  
 
Figure 3-3 : SEM observation of a) RF b) NCF 
Defects are noticeable on the RF surface and it is neither smooth nor homogeneous. 
However, for the NCF, imperfections are covered up and voids are filled, giving the 
fiber a uniform surface.  
In order to investigate the interface quality between the fiber and its coating, TEM 
observations were carried out and results were shown in Figure 3-4.  
 
Figure 3-4: TEM observation of  a) Nanopox and b) NCF 
a) b) 
Fiber 
Coating 
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Picture a) highlights that the particles size is constant and that their dispersion in the 
epoxy resin is good. Thus, the coating should be homogeneous. Picture b) confirms this 
hypothesis by showing that NCF were coated with a thin homogeneous film containing 
SiO2 nanoparticles and that the interface between the fibers and the coating is cleared 
from defects and voids.  
3.5.2 Dispersion and size of the nanoparticles 
In this study, it was more relevant to interpret the structural properties analyzing the 
pair distribution functions rather than the scattering data themselves [126]. SAXS pair 
distribution functions (Figure 3-5) permitted to verify the size of the nanoparticles 
present in the epoxy coating and the dispersion of the nanoparticles in the coating, when 
it was applied on the surface of the fibers. 
 
Figure 3-5 : SAXS pair distribution functions of a Solution of Nanopox diluted in acetone 1:150 and a NCF 
The Gaussian curve of Nanopox diluted in acetone, typical in case of spherical particles, 
reaches a maximum at an abscissa of 24 nm, giving the average SiO2 particles size. The 
pair distribution function of NCF is a double Gaussian curve suggesting a dumbbell-
shaped particle or two particles with a very small inter-particle distance [127]. This 
difference on NCF means that particles were regularly distributed very close to each 
other in the coating applied on the surface of the fibers but not overlapped. This is the 
result of a good dispersion and it legitimizes the dip coating method used.  
3.5.3 Mechanical characterization of the composites before conditioning 
As seen in Table 3-1, the tensile modulus and the ultimate tensile strength (UTS) of the 
pure PLA resin were found to be 2.09 GPa and 59.8 MPa respectively. Concerning the 
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composites, they were found to be respectively 10.8 GPa and 177 MPa for the RF-C 
and 12.2 GPa and 187 MPa for the NCF-C. The coating permitted to increase the 
composites tensile modulus and thus their rigidity by 13% and their UTS by 6%. The 
tensile modulus of coated samples increased by filling the fibers defects and voids, and 
increasing the interface quality. Nanoparticles also participated in this increase by 
restraining the chains mobility of the fibers. As nanoparticles made the coating more 
rigid, they must also have been a reason of this increase. The UTS did not show a 
significant increase. Indeed, as the cellulose micro-fibrils were not able to move 
anymore and align in the tensile direction, stress concentration appeared and thus, a 
premature rupture [128].  
Table 3-1 Influence of the coating on the composites tensile and interfacial properties (before conditioning) 
 RF-C NCF-C Pure PLA 
 E  
(GPa) 
σ 
 (MPa) 
ε 
 (%) 
ILSS 
 (MPa) 
E  
(GPa) 
σ 
 (MPa) 
ε 
 (%) 
ILSS 
 (MPa) 
E  
(GPa) 
σ 
 (MPa) 
ε 
 (%) 
Average 10.8 177 1.7 20.58 12.2 187 1.6 24.84 2.09 59.8 5.8 
SD 0.196 14 0.084 2.02 0.33 10.6 0.08 0.650 0.08 1.48 0.4 
 
Nevertheless, as it was seen in the SEM pictures of the RF and NCF, the coating 
permitted to blunt the defects on the surface of the fibers and certainly prevented cracks 
from initiating and stress to concentrate in these previously defective zones, this reason 
might be the explanation for the 6% increase in the UTS of the coated samples.  
Concerning the rupture mechanisms, it can be noticed that for both the composites, the 
elongation at break drastically dropped. This can be related to the cellulose micro-
fibrils, whose mobility was reduced by the matrix. Elongation at break was even more 
decreased for the NCF-C. Indeed, nanoparticles can entangle in the matrix chains and 
in the cellulose micro-fibrils and prevent them from aligning in the tensile direction 
during solicitation. Thus, the composites have a fragile behavior whereas pure PLA was 
ductile [129]. 
The SBS tests were performed to determine the ILSS of the different composites in 
order to investigate whether the coating improved the interfacial adhesion of the treated 
composites or not.  
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Results of the influence of the coating on the ILSS of the composites are given in Table 
3-1. The obtained value for the ILSS of the RF-C was 20.58 MPa compared to 
24.84 MPa for the NCF-C. This corresponds to an increase of 20.7%. These values 
proved that a better adhesion was achieved between the flax fibers and the PLA matrix 
when the fibers were coated with Nanopox. When they are submitted to shear, the 
different layers of laminate composites tend to delaminate to release energy. A good 
interfacial adhesion provides a good load transfer, delays this phenomenon and thus 
increases the maximal interlaminar shear strength.  
Moreover, it is noticeable that the standard deviation of the SBS results decreased in 
the case of the NCF-C compared to the RF-C. This confirmed that the coating gave the 
composites a homogeneous surface and thus, consistent mechanical properties. 
The combination of these results revealed that the coating did not reinforce the fibers 
themselves but their interface with the matrix in the composites.  
3.5.4 Microstructural analysis of the fractured composites samples 
The SEM observations shown in Figure 3-6 were performed on fractured composite 
samples after SBS. These permitted to investigate the quality of the interface between 
the NCF and the matrix in the NCF-C and to compare it to the RF-C.  
 
Figure 3-6: Microstructural analysis of the fractured samples: a) RF-C b) NCF-C 
It can be noticed that for the RF-C, the fibers did not adhere at all to the matrix and 
pulled out during the SBS test. There are no significant traces of the fibers presence in 
picture a). However, for the NCF-C, it is clear that fibers did not pull out easily during 
the SBS test. There are fibrils remaining in the matrix, meaning that the coating 
b) a) 
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improved the adhesion of the fibers on it. A mapping was also conducted on a NCF 
surface (Figure 3-7) which showed the existence of silicium on it. This proves that some 
coating remained on the fibers surface, meaning that the adhesion between the fibers 
and the coating was also strong. 
 
 
Figure 3-7: Mapping of a NCF after SBS test 
3.5.5 Moisture absorption of composites  
Figure 3-8 represents the percentage of water uptake as a function of time. 
 
Figure 3-8: Water absorption at 50 °C of RF-C (full line); NCF-C (dashed line); and pure PLA (dotted line) 
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 It is noticeable that the trend in water diffusion is the same at the beginning of the test 
for the two composite materials. Indeed, the curve slope is the same for these two cases, 
meaning that the rate of diffusion is the same for both composite samples despite the 
coating. The coefficient of diffusion was calculated according to equation (3) and was 
logically found to be the same in both of them (approximately 7.0×10-13m²s-1). 
However, at the end of the test, after obtaining the plateau, meaning that the samples 
had reached water saturation, the difference of water absorption between the different 
samples was significant, showing a decrease of 10.3% after treatment. This means that 
the coating filled the porosities and probably the fibers lumen [29], limiting the water 
amount at saturation. Water absorption in PLA was much lower than those in the other 
samples. This means that the fibers (RF and NCF) were the main cause of water 
absorption. Figure 3-9 shows the macroscopic aspect of the composites after 
conditioning.  
 
Figure 3-9: Surface macroscopic aspect of the composites a) before conditioning b) RF-C after conditioning c) 
NCF-C after conditioning 
It is noticeable that there was a significant degradation of the composites after the water 
absorption study compared to the composite sample before conditioning. Also, the 
residual water took a yellowish color that was stronger for the RF-C than for the NCF-
C. Moreover, the RF-C seemed more degraded. They were whiter than the NCF-C. This 
may mean that the samples were degraded in hot water and some components of the 
fibers were dissolved. Indeed, some components can melt at low temperatures. It is the 
case of waxes [25]. This phenomenon was stronger for the RF-C than the NCF-C. The 
coating may have protected the NCF from a more serious degradation. In addition, 
water absorption in the different materials involved swelling. Pure PLA samples were 
subjected to a 2.7% increase in their thickness. The presence of fibers induced a 14.9% 
and a 19.2% increase in the NCF-C and RF-C thickness respectively. Again, the coating 
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avoided the NCF-C from swelling as much as the RF-C by filling the voids, defects and 
lumen of the fibers.   
3.5.6 Mechanical characterization of the composites after conditioning 
Table 3-2 Influence of the coating on the composites mechanical properties after conditioning 
 RF-C NCF-C 
 E  
(GPa) 
σ 
 (MPa) 
ε 
 (%) 
E  
(GPa) 
σ 
 (MPa) 
ε 
 (%) 
Average 4.68 89 5.2 6.2 114 4.8 
SD 0.49 8.78 0.3 0.5 3.39 0.6 
 
Table 3-2 reveals the results of the tensile tests made on the composites after 
conditioning. These results confirm the hypothesis made in the previous section. 
Indeed, the coating protected the fibers. The Young’s modulus of the NCF-C was found 
to be 6.2 GPa whereas it was 4.68 GPa for the RF-C. This equals to a 43.3% retention 
rate for the RF-C and a 50.8% retention rate for the NCF-C. The links between the 
fibrils must have been very degraded for the RF-C whereas they were protected by the 
coating for the NCF-C. Moreover, the UTS results were also significant. The UTS was 
found to be 114 MPa and 89 MPa for the NCF-C and RF-C respectively. This 
corresponds to a retention rate of 61% for the NCF-C and of 50.3% for the RF-C. 
Elongation at break increased in the two cases because of the degradation that made the 
fibrils more mobile. It was more important for the RF-C, revealing again a higher 
degradation.  
3.6 CONCLUSIONS 
This study focused on the influence of an epoxy coating containing dispersed silica 
fumes on the mechanical and interfacial properties, and water absorption of PLA/flax 
composites. According to this work, the following conclusions can be drawn: 
1. The coating of the fibers led to a homogenization of their surface. This was 
revealed by SEM picture and tensile tests, where less stress concentration 
occurred, enhancing the tensile modulus of the composites up to 13%. A better 
adhesion with the matrix was also noticed. Indeed, it was shown that the coating 
had a significant influence on the composites properties by enhancing their 
interlaminar shear strength up to more than 20%.   
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2. The mass uptake at saturation for the RF-C and the NCF-C were 12.45% and 
11.17% respectively, showing a decrease of 10.3% after treatment. This 
decrease is linked to the filling and homogenization of the voids, defects and 
lumen of the fibers and to the better adhesion between the fibers and the PLA 
matrix, avoiding moisture absorption by the fiber/matrix interface. 
3. The coating protected the fibers. Indeed, results of the mechanical properties 
after conditioning were significantly higher for the NCF-C than the RF-C (a 
43.3% and 50.8% retention rate for the RF-C and NCF-C respectively for the 
Young’s modulus and a 50.3% and 61% retention rate for the RF-C and NCF-
C respectively for the UTS). 
Finally, this research highlights the possibility to produce green composites 
with high mechanical properties and low water absorption, following a simple 
and efficient method of dip coating without any fibers pretreatment. This 
process could easily be industrialized and does not need the use of many 
chemicals, making it very cheap.  
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4.1 RÉSUMÉ 
Dans cette étude, des tissus de lin unidirectionnels modifiés par traitement de surface 
au dioxyde de titane, ou TiO2, ont été utilisés pour renforcer une matrice d'acide 
polylactique (PLA). Des composites lin/PLA ont été élaborés par thermo-compression 
à partir de fibres de lin brutes et de fibres de lin enduites de TiO2. L'objectif était 
d'étudier l'effet de la température et du temps de recuit, sans ou avec une sollicitation 
mécanique, sur la microstructure, l'adhésion interfaciale, la cristallisation et les 
propriétés mécaniques des composites. Les résultats ont montré des différences 
significatives entre les composites à matrice PLA contenant des fibres de lin oxydées 
et revêtues de TiO2 (oxi-TiO2-C) et les composites contenant des fibres brutes (AR-C). 
En effet, au-dessus de la température de transition vitreuse (Tg) du PLA, une 
augmentation significative, attribuée à la cristallisation du PLA, du module de 
conservation (E') des deux composites a été observée. Après avoir atteint une valeur 
maximale, E’ du composite avec des fibres de lin traitées se stabilisait tandis que celui 
du composite à fibres de lin non traitées a chuté considérablement. Ce résultat 
particulier s'explique par une destruction partielle ou un endommagement de l'interface 
des AR-C au cours de la croissance cristalline du PLA. Ce phénomène n'a pas été 
observé avec l'oxi-TiO2-C, ce qui suggère une bonne adhésion interfaciale. Malgré la 
présence d'une couche transcristalline pour les deux échantillons, il a été démontré que 
le revêtement au TiO2 des fibres de lin renforçait l'adhésion entre les fibres de lin et la 
structure transcristalline. Les mesures de résistance au cisaillement interlaminaire ont 
révélé une augmentation de 15% de la résistance interfaciale. 
4.2 ABSTRACT 
In this study, unidirectional flax fabrics were used to reinforce polylactic acid (PLA). 
Flax/PLA composites were elaborated by thermo-compression using as received flax 
fibers and TiO2 coated flax fibers. The aim was to investigate the effect of annealing 
temperature and time, under quiescent or mechanical stress condition, on the 
microstructure, interfacial adhesion, crystallization and mechanical properties of 
composites. Results showed significant differences between oxidized-TiO2-coated flax 
fibers/PLA composites (oxi-TiO2-C) and as-received flax fibers/PLA composites (AR-
C). Indeed, above the glass transition temperature (Tg) of PLA, the storage modulus 
(E’) of both composites significantly increased due to PLA crystallization. However, 
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once E’ reached a maximum value, composite with treated flax fibers levelled off while 
E' of composite with untreated flax fibers dropped drastically. This peculiar result was 
explained by a partial destruction or damage of AR-C interface during PLA crystal 
growth. This phenomenon was not observed with oxi-TiO2-C, suggesting a good 
interfacial adhesion. Despite the presence of a trans-crystalline layer for both samples, 
it was shown that TiO2 coating of flax fibers strengthened the adhesion between flax 
fibers and the trans-crystalline structure. Interlaminar shear strength measurements 
revealed a 15% increase of the interfacial strength. 
Keywords: Polylactic acid; flax fibers; annealing; TiO2 coating; crystallization; 
interface adhesion and mechanical properties  
4.3 INTRODUCTION 
The overconsumption of non-renewable resources along with severe environmental 
degradation raises serious concerns that have brought to light to researchers and 
industries to develop new  renewable polymeric materials [12], [130].  
Indeed, petroleum-based polymers are known to be one of the main causes of oceanic 
pollution, corresponding to 60-80% of marine litter [131]. Plastic fragments derived 
from photo degradation or wave action on plastic residues are hardly degradable or 
removable and, even worse, can be ingested by various species [132]. Petro-based 
polymers also contain a large amount of additives such as plasticizers, fillers and flame 
retardants, concentrated contaminants and hydrophobic chemicals, used in manufacture 
and sorbed from seawater, where some of them are highly toxic and released as a result 
of fragmentation and ingestion by marine biota [11], [133], [134].  
Geyer et al. estimate that 60% of all plastics produced in the world continue to saturate 
landfills or, worse yet, have been thrown into the wild [10]. Polyethylene (PE), 
polypropylene (PP) and polyvinyl chloride (PVC) are among the most produced petro-
based plastics worldwide and should be replaced due to oil depletion and environmental 
concerns.  
Thus, biopolymers derived from renewable resources are regarded as good candidates 
for petroleum-based plastics replacement. Among the biopolymers family, polylactic 
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acid (PLA) is the most promising biodegradable polymer that is produced in a large 
industrial scale [135]. PLA exhibits high mechanical properties and a slow degradation 
rate [136]. Nevertheless, although PLA has good stiffness and strength, its brittleness 
and poor impact resistance restrict its use for various applications such as 
transportation, packaging, or any application which requires ductility. Another 
drawback of PLA is that it generally exhibits low thermal resistance, limiting its use in 
several applications, because of its low crystallization kinetics. 
Different strategies were proposed and used to enhance PLA properties. One of them 
is the use of  plasticizers to mainly increase PLA flexibility [137].  
Natural fibers or bio-based particles were also used to improve PLA mechanical 
properties such as its impact resistance [15]. Indeed, impact resistance of polymers is 
governed by two phenomena, crazing and shear yielding. Crazing is more likely to 
happen in glassy amorphous polymers whereas shear yielding mostly concerns semi-
crystalline matrices. However, several researchers reported the presence of crazes in 
semi-crystalline polymers [138]. Bai et al. showed that melt-blending PLA with 
flexible polymers such as polycaprolactone (PCL) and increasing PLA crystallinity 
improved their impact strength by promoting shear yielding [139]. 
PLA mostly crystallizes into two crystalline forms, named α and α̍, from melt state or 
solution [140]. The α̍-form is less organized in comparison with the α-form. Hence, the 
former has a lower Young’s modulus than the latter [141]. At crystallization 
temperature below 100°C, α̍-form is the predominant phase while above 120°C, α-form 
is the most stable one. Meanwhile, a mixture of α̍ and α is found at crystallization 
temperatures between 100°C and 120°C [142].  
PLA kinetics can be enhanced using appropriate nucleating agents [143], [144]. Several 
nonrenewable nucleating agents such as clay, carbon nanotubes and talc have been used 
to improve PLA crystallinity [145], [146]. In order to develop a fully bio-based 
polymer, many attempts have been made to use renewable nucleating agents in PLA 
such as starch particles and cellulose nanoparticles [55], [147]. However, the addition 
of polysaccharides like cellulose and starch turn out to have no significant effect on the 
crystallization of PLA due to inherent hydrophilic nature of these materials [148]. 
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Indeed, they contain a large number of hydroxyl groups on their surface, which prevent 
or hinder interactions with most of the polymers [149]. In order to overcome this issue 
and to improve the interactions with PLA, various chemical surface modifications were 
carried out using different chemical methods [150].  
Cellulosic natural fibers are promising for PLA reinforcement as they generally exhibit 
high specific strength and are renewable [113]. Several studies have reported high 
strength and stiffness for flax/PLA composites [59], [151]. However, it is believed that 
the high amount of cellulose in natural fibers (almost 70% of cellulose for flax) hinders 
the dispersion and the adhesion in the PLA matrix [17], [152]–[154]. A wide range of 
surface modifications has been applied to decrease the fibers surface polarity so as to 
increase their interfacial adhesion to the matrix [105], [155]–[158]. These methods to 
improve compatibility can also pave the way for natural fibers to be used as effective 
nucleating agents.  
Titanium dioxide exhibits a fairly good interfacial adhesion to PLA which is due to the 
formation of Ti-carboxylic coordination bonds [159]. Many researchers have observed 
the formation of ligands between carboxyl groups and dry or hydrated TiO2 in anatase 
form [85], [160], [161]. The nature of these ligands varies from covalent to ionic [162], 
[163]. Therefore, the conversion of the primary alcohols of cellulose to carboxyl groups 
enables TiO2 to mediate the adhesion of cellulosic fibers to PLA. 
Foruzanmehr et al. recently reported a significant increase in the reactivity of flax fibers 
with a TiO2 coating when the fibers were oxidized prior to the TiO2 coating process 
[25], [26]. They also investigated the potential reinforcement by using oxidized-TiO2-
coated flax fibers in PLA. The qualitative and quantitative analyzes revealed the role of 
TiO2 in interfacial adhesion of flax fibers to PLA. They showed a significant increase 
in interlaminar shear strength (ILSS) and a three times increase of impact energy of the 
modified TiO2-grafted flax fibers-reinforced PLA composites [84]. 
Even though the effect of particles and natural fibers on PLA crystallization was 
extensively investigated [19], [164], no or little studies, to the best authors’ knowledge, 
were devoted to investigating the effect of interfacial strength on the crystallization and 
mechanical properties of PLA. Thus, this study aims at understanding the effect of 
 74 
 
annealing on mechanical properties of PLA composites reinforced with oxidized-TiO2-
coated flax fibers (oxi-TiO2-F) and as-received fibers (AR-F) as a comparison. 
4.4 EXPERIMENTATION 
4.4.1 Material 
Unidirectional fabrics were purchased from FRD, Fibres Recherche et Développement 
(France). PLA 4032D pellets and all the chemicals used for oxidation and TiO2 
treatment were purchased from Natureworks LLC and Sigma-Aldrich Co. respectively. 
4.4.2 Flax fabric treatment 
Pretreatment 
A two-step procedure was carried out to pretreat fibers in order to reveal the cellulosic 
hydroxyl groups of their surface. The first step aimed at removing waxes present at the 
surface of the fibers by immersing the fabrics in a boiling acetone reflux for 45 min 
while the second step was to dissolve hemicellulose and lignin by immersing the fabrics 
in a 5 wt% NaOH solution for 40 min. Fabrics were subsequently rinsed to obtain a 
neutral pH and avoid cellulose degradation. Then, treated fabrics were dried at room 
temperature for 48 h. 
Oxidation and TiO2 coating 
These 2 steps were carried out according to Foruzanmehr et al. procedure [25], [26].  
The cellulosic hydroxyl groups were first oxidized to carboxylic groups by using 
2,2,6,6-tetramethylpiperidine-1-oxyl (TEMPO). The amount of cellulose in the fabrics 
was calculated by assuming that flax generally contains 70 wt% of cellulose. 0.13 mmol 
of TEMPO was dissolved in 100 mL of distilled water per gram of cellulose. Then, 
4.7 mmol NaBr and 5.65 mmol NaClO were added. HCl was used to adjust the pH to 
10 in order to obtain COONa groups on the cellulose surface [86]. This favors a 
bridging bidentate structure of HCOONa on anatase as well as a strong affinity between 
the fibers and their coating [85]. 
Sol-Gel technique was used to form a thin film of TiO2 on the fibers. Two solutions 
were prepared separately and mixed together at the end of the procedure. The first one 
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was a mixture of 2-propanol (50 mL), 0.02 mol of titanium isopropoxide (TIP) and 
0.01 mol of triethylamine added under argon purge and medium stirring. The second 
solution was a mixture of 2-propanol (50 mL), 0.3 mol of anhydrous hydrochloric acid 
and 0.72 mL of distilled water. These two solutions were then mixed under argon purge 
and vigorous stirring. Fabrics were immersed in this final solution for 5 min and oven-
dried at 70°C for 1 h and at 95 °C for 5 min to remove remaining solvents and to form 
a titanium dioxide thin layer. Fabrics were hydrothermally treated in order to obtain 
TiO2 in its anatase crystalline structure. 
4.4.3 Composite processing 
Flax fiber laminated composites of two different compositions of as received (AR-C) 
and oxidized TiO2-coated (oxi-TiO2-C) were prepared. They were fabricated by 
thermo-compression at 180°C and consisted of an intermittent stacking of 7 PLA sheets 
(0.3 mm thick) and 6 plies of unidirectional flax fabrics. Resulting composites were 
3 mm thick with 34 wt% of flax fibers. Pure PLA sheets were processed similarly for 
the sake of comparison. 
0.75 mm-thick composites were also prepared for dynamic mechanical analysis (DMA) 
tests in tensile mode. These composites were made of 1 flax fabric between 2 PLA 
thermo-compressed sheets, followed by the same method previously described. 
4.4.4 Thermal and dynamic mechanical properties 
DMA was carried out in tensile mode in a PerkinElmer DMA 8000 at 3 isothermal 
temperatures (i.e. 80, 110 and 130°C) to determine the optimum duration (OD) of 
annealing, defined as, after heating and temperature stabilization (TS), the required time 
to reach a maximum value of storage modulus at each of the selected isothermal 
temperatures. Experiments were carried out at 1 Hz, using a static to dynamic force 
ratio of 1.5 and a strain of 0.05 mm under the tension drive control mode. Samples were 
dried overnight below their glass transition in a vacuum oven prior to experiments. 
Samples were heated, from 30°C to the chosen isothermal temperatures, at a rate of 
20 °C/min to avoid any crystallization during the heating process. Subsequently, 
samples were subjected to a sinusoidal solicitation for 120 min.  
Annealed samples were also prepared in quiescent conditions. The same procedure was 
carried out in the DMA oven but without applying any solicitation. Samples were held 
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during their respective OD as determined by DMA experiments (i.e. between 3 min and 
100 min).  
Differential scanning calorimetry (DSC) TA Instruments DSC Q2000 measurements 
were performed on annealed samples in quiescent conditions at different temperatures 
and for the OD times, in order to assess their crystallinity. Samples were heated from 
30°C to 190°C at 5 °C/min. Crystallinity was calculated using equation (1): 
𝜒(%) =  
𝛥𝐻𝑚 − 𝛥𝐻𝑐𝑐
(1 − 𝑤𝑡%𝑓𝑖𝑏𝑒𝑟) × 𝛥𝐻𝑚°
 (1) 
Where 𝜒(%)  is the crystallinity rate, 𝛥𝐻𝑚 is the melting enthalpy, 𝛥𝐻𝑐𝑐 is the enthalpy 
of cold crystallization, 𝑤𝑡%𝑓𝑖𝑏𝑒𝑟 is the weight fraction of fibers and 𝛥𝐻𝑚
° , the melting 
enthalpy of the 100% crystalline polymer (i.e. 93.7 J/g for PLA) [165]. 
DSC tests were, then, performed on the DMA post-tested samples to investigate the 
effect of annealing temperature and time on AR-C and oxi-TiO2-C. 
4.4.5 Wide angle x-ray scattering (WAXS) 
WAXS analyzes were performed on pure PLA, AR-C and oxi-TiO2-C after quiescent 
crystallization conditions during the ODs at 80, 110 and 130°C to study the crystal form 
as a function of temperature and duration. Similar analyzes were carried out on post-
crystallized samples in non-quiescent conditions (DMA tests). 
Pure PLA, AR-C and oxi-TiO2-C were cut to approximately 0.5 to 1.0 mm diameter, 
and glued with silicone on a Bruker APEX DUO X-ray diffractometer goniometer head 
at room temperature. Six correlated runs with the Cu micro-focus anode (1.54184 Å), 
Phi Scan of 360° and exposure times of 270 s were collected with an APEX II CCD 
detector positioned at 150 mm distance from the samples. These runs, going from 12 to 
72° and 6 to 36°, 2ϴ and Ω respectively, were then collected and integrated with 
XRW2 Eval Bruker software to obtain diffraction patterns from 3 to 82° 2ϴ. 
4.4.6 Mechanical properties 
Pure PLA, AR-C and oxi-TiO2-C were heat-treated (i.e. 80, 110, and 130°C) in 
quiescent conditions during the ODs. SBS tests were performed according to 
ASTM D2344 standard to determine the composites ILSS. Samples were cut respecting 
the dimensions given in the standard and were placed on two cylindrical stands with a 
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cylindrical head moving down towards their center at a speed of 1 mm/min. The span-
to-thickness ratio was set at 4:1. SBS tests were carried out on a Zwick/Roell z050 
testing machine equipped with a 30 kN load cell. More than five specimens for each 
composition and annealing treatment were tested. The ILSS of each specimen was 
calculated using equation 2: 
𝐼𝐿𝑆𝑆 =
3
4
 
𝑃𝑚
𝑏𝑑
 (2) 
 
Where ILSS is the maximum interlaminar shear strength, Pm is the maximum applied 
load, and b and d are the width and the thickness of the specimens respectively. 
Impact tests were then performed on similar heat-treated materials to study the effect 
of annealing and crystallization of pure PLA, AR-C and oxi-TiO2-C on their ability to 
absorb impact energy. Impact tests were carried out in Izod mode to determine the 
impact strength of notched samples. Tests were performed according to ASTM D256 
standard test method by means of an Instron/Ceast 9050 at room temperature and with 
a 1-joule pendulum for pure PLA and a 2.75-joule pendulum for composite materials. 
Fibers were oriented transversally to the pendulum axis. More than five specimens were 
tested for each composition as well as each isothermal treatment. 
Samples were also annealed for a longer time (20 min) to investigate the behavior of 
AR-C and oxi-TiO2-C when the optimum time of treatment was exceeded. 
4.4.7 Optical microscopy (OM) 
AR-F and oxi-TiO2-F were placed between PLA thin films and 2 glass lamella on a hot 
stage at 190°C. The resulting thickness of the material was about 50-100 µm. Samples 
were then cooled down to the annealing isothermal temperature (i.e. 80, 110 or 130°C) 
and observations were performed on a Nikon Optiphot in transmission mode. A 
Motic 580 digital camera and Motic Image Plus 3.0 software were used to acquire, 
collect and treat the images. 
4.4.8 Scanning electron microscopy (SEM) 
In order to characterize the interface between the fibers and the matrix of AR-C and 
oxi-TiO2-C, SEM analyses were performed using a Hitachi S-3000N with the 
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secondary electron (SE) mode at 5 kV. Analyses were performed on fractured samples 
(coated with Pd-Au) after impact tests and all the different annealing treatments.  
4.5 RESULTS & DISCUSSION 
4.5.1 Effect of annealing conditions upon interfacial adhesion  
Figure 4-1 shows the storage modulus curves as a function of time at 80, 110 and 130°C 
for the pure PLA, AR-C and oxi-TiO2-C samples. As can be seen at 80°C, AR-C and 
oxi-TiO2-C showed the same evolution in their storage modulus with a steady increase 
during the first 50 min and then level off. By contrast, storage modulus of pure PLA 
dropped drastically and remained low. This behavior is typical of amorphous polymers 
above Tg or semi-crystalline polymers with very slow crystallization kinetics, which is 
the case for PLA at temperatures below 100 °C [166]. Obviously in AR-C and oxi-
TiO2-C samples, flax fibers act as nucleating agents and promote crystallization of 
PLA. The optimum annealing duration at 80°C for AR-C and oxi-TiO2-C samples was 
set at 100 min for all subsequent experiments as storage modulus reached a plateau at 
a maximum value of about 3 GPa (Figure 4-1a). 
Interestingly, at 110°C (Figure 4-1b), AR-C and oxi-TiO2-C exhibit a different 
behavior. Indeed, after only 3 min 45 s of annealing after temperature stabilization (TS), 
storage modulus reaches a maximum of about 1.9 and 2.7 GPa for AR-C and oxi-TiO2-
C samples respectively. This result is in line with reported data showing that a 
crystalline TiO2 coating is effective for improving interfacial adhesion of PLA/flax 
fiber composites [84]. More interestingly, this result suggests that the interfacial 
adhesion is sufficiently strong to withstand crystal or spherulite growth inside the PLA 
matrix that pulled PLA chains and damaged the interface in the case of AR-C sample. 
The good interfacial adhesion for oxi-TiO2-C samples could be ascribed to the bridging 
bidentate structure of HCOONa on TiO2 anatase crystalline structure, as well as to a 
great affinity with PLA. Indeed, for this latter point, Luo et al. have found that PLA 
chains and TiO2 particles can react chemically by Ti–carboxyl bridging bidentate 
coordination mode [159], [167]. It was also reported in literature that a phenomenon of 
trans-crystallization can take place on chemically treated or untreated natural fibers 
[168]. The presence of a trans-crystalline layer creates an interphase. Improvement of 
interfacial resistance requires good adhesion, on one side, between the trans-crystalline 
structure and the fibers and the trans-crystalline layer and the bulk spherulites on the 
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other. As oxi-TiO2-F exhibit nanoparticles on their surface, surface roughness is 
increased which promotes more nucleation sites and, subsequently, eases the growth of 
a trans-crystalline layer. 
 
Figure 4-1: Storage modulus, E’, vs. time at annealing temperatures of  a) 80°C; b) 110°C; c) 130°C for pure 
PLA, AR-C and oxi-TiO2-C  
TS=heating and temperature stabilization 
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Similar trends were observed at 130°C (Figure 4-1c). Storage modulus of AR-C reaches 
a maximum value of 2.0 GPa after 3 min 45 s. For oxi-TiO2-C, this maximum value is 
about 2.7 GPa which is 35% higher as compared to AR-C and remains constant with 
time. This value seems to be a maximum, regardless of the investigated annealing 
temperature. However, a significant decrease of E’ was noticed after 9 min in the case 
of AR-C, which dropped to 1.1 GPa. This can be explained by a damage of the interface 
during crystalline growth. Indeed, it is well known that at 130°C, isothermal 
crystallization yields to α-form with few but large spherulites [169]. In that case, the 
driving force of the growth seems to be sufficiently high to pull PLA chains of the trans-
crystalline structure and/or at the interface, leading to a decohesion of the interface and, 
eventually, a drop of E’.  As for oxi-TiO2-C samples, the strong interactions and good 
affinity between the TiO2 coating and PLA chains restrain chains movement or prevent 
interface decohesion mechanism to take place during spherulite growth.   
Figure 4-2 seems to support this assumption. Indeed, the sudden increase in the loss 
modulus of AR-C, simultaneously with the drop of storage modulus, evidences that the 
decrease of the mechanical properties is due to energy loss at the fiber/matrix interface 
of the composite.  
 
Figure 4-2: Storage and loss modulus curves of samples at 130°C 
 81 
 
Friction takes place as fibers begin to dissociate from the matrix. Conversely, oxi-TiO2-
C loss modulus is very low and does not evolve with the annealing time, meaning that 
the interface between the fibers and the PLA matrix remains unchanged. 
According to DMA results, annealing the samples at 80°C for 100 min and at 
110°C/130°C for 3 min 45 s seems to be optimum annealing conditions to obtain the 
maximum E’.  
4.5.2 Crystallinity rates and mechanisms 
Crystallinity was first calculated after each annealing treatment in quiescent conditions 
in order to compare with ODs obtained by DMA. For the sake of comparison, samples 
were prepared in the DMA oven without any mechanical solicitation using the same 
conditions. 
PLA is well known to exhibit an optimal time of crystallization at about 110°C in 
isothermal conditions. At this temperature, PLA exhibits high nucleation density and 
fast crystal growth [170]. 
Pure PLA crystallinity was found to be 30% after annealing for 100 min at 80°C. 
Annealing at temperatures of 110 and 130°C yields to crystallinities of about 27 and 
38% respectively after only 3 min 45 s (Table 4-1). This short crystallization time can 
be explained by the fact that PLA was cooled down at 20°C/min after processing and 
resulted in higher spherulitic density [171]. It is worth mentioning that the obtained 
crystallinities are close to the maximum crystallization capability of PLA (i.e. 40-45%) 
[143]. 
For fiber-based composite materials, crystallinities were all close to 50%, due to the 
presence of fibers which helped get over the energetic threshold and enhanced 
crystallization rate and kinetics.  
A trans-crystalline layer was evidenced from the melt state for both AR-C and oxi-
TiO2-C at 110°C as shown in Figure 4-3b and 3e. However, it is obvious that the trans-
crystalline layer seems to be more homogeneous and wider in the case of oxi-TiO2-F 
that can explain the slight difference of crystallinity between both composites. Trans-
crystallization probably occurred but was not well distinguishable at 80°C because of 
the small spherulite size (Figure 4-3a and 3d). At 130°C, spherulites nucleation on the 
fibers surface can easily be seen (Figure 4-3c and 3f). However, a trans-crystalline layer 
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is hardly distinguishable. These observations are in line with the DMA results, where a 
decrease of storage modulus was observed, and support the assumption that polymer 
chains were pulled out from the interface during crystal growth.  
 
Figure 4-3: OM pictures of AR-F (above) and oxi-TiO2-F (below) trans-crystallization in PLA from the melt 
state at a) and d) 80 °C during 100 min; b) and e) 110°C during 4 min; c) and f) 130°C during 20 min 
From solid-state, nuclei density is so high that it gives rise to smaller spherulites and 
accordingly, trans-crystallization is very difficult to observe through OM. It is 
important to mention that trans-crystallization has a strong impact on stress transfer 
efficiency. Indeed, improving the adhesion between the trans-crystalline 
structure/fibers and the trans-crystalline structure/bulk spherulites increases stress 
transfer [66].  
Table 4-1 summarizes crystallinity, after crystallization in quiescent conditions and 
under solicitations, for the 3 samples. 
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Table 4-1 Crystallinity after annealing treatments during ODs in quiescent conditions and under mechanical 
solicitations 
Crystallinity  (%) 
Under quiescent conditions  Under mechanical solicitations 
 
80°C 110°C 130°C  
 
80°C 110°C 130°C 
PLA 30 27 38  PLA 30 39 41 
AR-C 49 45 52  AR-C 46 47 51 
oxi-TiO2-C 52 49 52  oxi-TiO2-C 51 48 53 
 
As expected, crystallization of pure PLA was enhanced under solicitations at 110 and 
130°C. Indeed, PLA crystallinity increases by 44 and 8% respectively. At 110°C, DMA 
solicitations could have generated high nuclei density and chain mobility. At 130°C, 
chain mobility is already high in quiescent conditions, which can account for the 
smaller crystallinity increase. At 80°C, nucleation is high but chain mobility is low due 
to high viscosity and, consequently, the growth is hindered.  
For composite samples, crystallinity under solicitations and during quiescent conditions 
are quite similar. The simple presence of flax fibers is already enough to increase 
nucleation and reach the maximum crystallinity of PLA with no need of a mechanical 
solicitation. However, crystal morphology is probably different as strain-induced 
crystallization results in oriented crystals in the tensile axis. 
Figure 4-4 depicts the WAXS curves. All the diffraction patterns of samples annealed 
in quiescent conditions (Figure 4-4 a) and under solicitations in DMA (Figure 4-4 b) 
during the ODs confirmed that crystallinity of all composite materials were similar 
independently from the annealing method, which is in accordance with DSC analyzes.  
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Figure 4-4: WAXS curves of annealed samples crystallized a) under quiescent conditions and b) under 
solicitations (DMA) 
In the case of pure PLA crystallized under solicitation, a halo is still noticeable but it is 
not purely representative of an amorphous material, as DSC results suggested. At 80°C, 
it is even more pronounced. Stoclet et al. found that strain-induced crystallization at 
draw temperatures close to Tg resulted in a non-negligible mesomorphic phase. This 
form can still be described as a disordered structure but is almost as much cohesive as 
the crystalline form [172]. PLA chains manage to orientate towards the stretching 
direction but the three-dimensional crystalline form cannot be obtained, as reported by 
Mulligan and Cakmak who called this “nematic-like” order [173]. 
Moreover, at 80°C, the well-known PLA diffraction peaks in α’-form corresponding to 
the (110)/(200) and (203) planes appear at 16.6° and 18.9° respectively. The slight shift 
coming with the increase of crystallization temperature is an indication of the α’ to α 
crystal modification. The other diffraction peaks correspond to flax cellulose 
diffraction. They can be seen at 14.9°, 20.6°, 22.8° and 34.9° and correspond to the 
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(101), (021), (002) and (004) planes respectively. They might be less visible in the case 
of AR-C because of the presence of hemicellulose and lignin that cover cellulose micro 
fibrils. These results are in agreement with both DMA and DSC results.  
4.5.3 Interface strength and impact resistance 
Table 4-2 gathers the values of ILSS of the composites reinforced either with AR-F or 
oxi-TiO2-F and annealed within the hot press without pressure from solid state, at 80, 
110, and 130°C or quenched. 
Table 4-2 Influence of the annealing treatment on the ILSS of AR-C and oxi-TiO2-C 
 
ILSS (MPa) 
Annealing 
Treatment 
Quenched 
80°C 
100 min 
110°C 
3 min 45 s 
110°C 
20 min 
130°C 
3 min 45 s 
130°C 
20 min 
AR-C 27 ± 0.9 26.8 ± 0.7 27.2 ± 0.8 27.1 ± 0.6 26.2 ± 0.5 23.5 ± 0.8 
oxi-TiO2-C 31 ± 0.5 30.9 ± 0.8 31.3 ± 1.1 31 ± 1.2 30 ± 0.7 31.8 ± 1.0 
 
It is clear that all annealing conditions during ODs have no effect on the ILSS of both 
composites. ILSS was close to 27 and 31 MPa for AR-C and oxi-TiO2-C respectively. 
This corresponds to a 15% increase for oxi-TiO2-C with respect of ILSS of AR-C 
because of the coating that improves the affinity between the matrix and the fibers [25]. 
Identical values of ILSS of quenched samples and annealed samples during the ODs 
seem to indicate that crystallization has no effect on the ILSS, which means that 
crystallization during these durations does not damage the interface and gives similar 
interfacial properties. Nevertheless, after 20 min, it is noticeable that the ILSS of the 
130°C-annealed AR-C dropped drastically whereas it increased a bit for oxi-TiO2-C. 
This result confirms the assumption that crystal growth at 130°C induces large 
spherulites that, in turn, could damage the AR-C weak interface and, thus, decrease the 
ILSS.  
In order to investigate whether or not the interface damage can be linked to spherulite 
growth, samples were first annealed at 80°C for 20 min in quiescent conditions to 
increase nucleation density, and were then solicited in DMA at 130°C (Figure 4-5).  
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Figure 4-5: 130°C-isothermal DMA curves of an AR-C sample pre-annealed at 80°C for 20 min (80A-AR-C) in 
quiescent conditions as compared to a quenched AR-C 
Figure 4-5 shows that after annealing AR-C at 80°C in quiescent conditions (80A-AR-
C), it is clear that the drop of storage modulus previously noticed at 130 °C for AR-C 
is no longer present. Nuclei produced at 80°C hindered the growth of large spherulites 
and the interface damage of 80A-AR-C sample. 80A-AR-C reached a storage modulus 
close to 3 GPa, exactly as if it had been annealed at 80°C during 100 min.  
Figure 4-6 depicts the impact strength of pure PLA, AR-C and oxi-TiO2-C after 
quenching or annealing in quiescent conditions during the ODs of 100 min at 80°C and 
3 min 45 s at 110 and 130°C. The aim was to confirm the hypothesis that annealing 
treatments led to similar properties independently from temperature if they were 
performed during the ODs previously found. 
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Figure 4-6: Influence of isothermal treatment during OD on the impact properties of pure PLA, AR-C and oxi-
TiO2-C 
Figure 4-6 highlights that PLA impact strength was equal whatever the heat treatment, 
even though it exhibited higher crystallinity after annealing. This result is not surprising 
as PLA is well known to fail by crazing and has low resistance to crack initiation and 
propagation. Moreover, crystallites can be stress concentration initiators and decrease 
PLA impact strength [174]. These results seem in discordance with Bai et al. study 
where impact strength  was found to increase with crystallinity [139]. However, they 
showed in their study that pure PLA impact strength was almost unchanged when it 
was not blended with PCL even though its crystallinity was maximum. Park et al. 
studied the effect of annealed (70°C and 100°C) PLA crystallinity on its fracture 
toughness KIC. They reported  a slight decrease of toughness between 0 and 12% of 
crystallinity and KIC remained constant until 50% of crystallinity before dropping 
drastically [175].  As crystallinity of pure PLA was found to be within the range of 27 
and 38%, it is not surprising to observe similar impact fracture behaviors.  
Composites were found to have an impact strength between 5 to 10 times higher than 
pure PLA. Fibers orientation was transversal to the pendulum axis. Cracks had to 
propagate through every single fiber. A lot of energy may have been dissipated in 
between each of these fibers. Interfaces favor the increase of energy absorption by 
fibrous materials. Quenched AR-C absorbed 11.5% more energy than oxi-TiO2-C 
because oxi-TiO2-F present better interfaces with PLA than AR-F. Defects at interfaces 
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dissipate energy in the same way that crazes do whereas cracks propagate through the 
fibers when they adhere well to the matrix.  
It is noteworthy that after annealing, irrespective of annealing temperature, the impact 
strength of both composites increased. It was noticed in the SBS study that all ILSS 
were constant, even after annealing, for composites heat-treated during OD. Unlike 
impact strength for which energy absorption is also influenced by the materials bulk 
properties, ILSS is mainly dependent of interfacial adhesion.  
Impact strength increase was the same for all investigated annealing temperatures. 
Nucleating effect of the fibers enhanced PLA crystallization in the bulk and at the 
interfaces. Similarly to what has been done by blending PLA with different flexible 
matrices, natural fibers such as flax can bring this flexibility and increase the impact 
strength of the composites. 
Annealed AR-C showed a 26% higher impact strength than oxi-TiO2-C. Two reasons 
may explain this difference. Firstly, the improved adhesion of oxi-TiO2-F with PLA, as 
previously discussed, and secondly, better adhesion of the trans-crystalline layer on 
TiO2 coated flax fibers. Trans-crystallization is known to avoid crazing propagation 
[58]. Thus, the presence of TiO2 diminishes the apparition of crazes, defects and voids 
which normally dissipate a lot of crack energy and increase the impact strength.  
After 20 minutes of annealing (Figure 4-7), impact strength of oxi-TiO2-C drastically 
decreased by more than 25%. As discussed with SBS and OM results, trans-
crystallization might have reinforced the interface between the fibers and the matrix 
and, as a result, decreased the impact strength. Moreover, bulk crystals must have 
reached their maximum size and weakened the whole material.  
The impact strength drop was much lower for AR-C, especially at 130°C. Indeed, it 
decreased of only 10%. This confirms the hypothesis of interface decohesion. Indeed, 
maximum crystals size in the bulk decreased the impact strength but a parallel 
phenomenon of interfacial decohesion absorbed a part of the energy and limited the 
drop of impact energy. 
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Figure 4-7: Composites impact strength after OD and 20 min-annealing at 110°C and 130°C 
SEM analyses were carried out after impact tests to investigate the influence of 
annealing during the ODs on the fracture behavior of AR-C and TiO2-C. 
SEM pictures in Figure 4-8 confirm the conclusions drawn previously. Indeed, the 
interface quality is the same between all the AR-C and all the oxi-TiO2-C respectively. 
Voids are noticeable at the fiber/matrix interfaces of AR-C and AR-F pulled out of the 
matrix. In the case of oxi-TiO2-C, cracks propagated through the fibers and induced a 
fragile behavior, due to the TiO2 coating. Indeed, it improved the adhesion between the 
fibers and the matrix, which decreased the impact energy absorption for oxi-TiO2-C as 
compared to AR-C.  
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Figure 4-8: SEM pictures of fractured AR-C and oxi-TiO2-C after impact testing 
4.6 CONCLUSIONS 
In this study, composites made of PLA and reinforced with either as received flax fibers 
(AR-F) or oxidized and TiO2 coated fibers (oxi-TiO2-F) were annealed in order to study 
the effect of crystallization on their physical and mechanical properties. Several 
conclusions can be drawn: 
- A method to determine the optimum conditions of composites annealing (i.e. 
time and temperature) was developed via DMA. 
- For PLA/flax composites, at 80, 110 and 130°C, the ODs of annealing were 
found to be 100 min, 3 min 45 s and 3 min 45 s, respectively. The most time 
and thus cost effective heat treatment was concluded to be 3 min 45 s at 110°C. 
- Storage moduli found in DMA were equivalent after all treatments during the 
ODs for oxi-TiO2-C (between 2.5 and 3 GPa) and AR-C (between 2 and 3 GPa). 
The difference between AR-C and oxi-TiO2-C was explained by better 
interfacial adhesion between the fibers and the matrix of oxi-TiO2-C. 
- AR-C interfaces began to get damaged for longer heat treatments because of 
non-optimal trans-crystallization and crystal growth at 110 and 130°C. These 
phenomena did not appear at 80°C because of the slower crystal growth and the 
smaller spherulite size. Neither interfacial nor mechanical properties decreased 
a) AR-C 80°C - 100 min  b) AR-C 110°C - 3 min 45 s c) AR-C 130°C - 3 min 45 s 
d) oxi-TiO2-C 80°C - 100 min e) oxi-TiO2-C 110°C - 3 min 45 s f) oxi-TiO2-C 130°C - 3 min 45 s 
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for oxi-TiO2-C because of a better adhesion ensured by the TiO2 coating and 
thus, a good stress transfer. 
- DSC and WAXS studies in quiescent conditions and under solicitations during 
the ODs revealed high crystallinities, similar for all composites and close to 
50%, regardless of the annealing temperature. The different ODs are thus 
equivalent whether composites are crystallized in quiescent conditions or under 
solicitations.  
- SBS results confirmed that the drop of storage modulus for AR-C at 130°C was 
mostly due to interfacial detachment with its ILSS decreasing from 27 MPa for 
quenched AR-C to 23.5 MPa for 130°C-20 min annealed AR-C, corresponding 
to a drop of 13%. 
- Impact tests showed that annealing composites during the ODs at their 
respective temperature led to equivalent properties. Oxi-TiO2-C impact strength 
was 20% lower as TiO2 reinforced the interface quality of the composites and 
thus, diminished energy dissipation that is favored in weaker, defective and 
cracked interfaces as in AR-C. Impact results for longer annealing times 
confirmed the hypothesis of interfacial detachment. 
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5.1 RÉSUMÉ 
Le présent travail visait à étudier l'adhésion interfaciale entre une matrice d'acide 
polylactique (PLA) et des fibres de lin modifiées par l’intermédiaire de lignine et de 
tanin, deux types de composés polyphénoliques biosourcés dérivés de déchets ou de 
sous-produits de l'industrie du papier, comme revêtement de fibres de lin. La 
modification de la surface des fibres de lin a été effectuée à l'aide d'une méthode de 
revêtement par trempage-retrait et d'une solution de tanin condensé ou de lignine kraft 
à différentes concentrations allant de 1 à 7 % (p/V). Les résultats ont montré que 
l'utilisation de solutions de revêtement composées de 1% de tanin condensé ou de 
lignine Kraft a conduit à une amélioration significative de l'adhésion interfaciale des 
composites. Cependant, le tanin a montré une meilleure compatibilité avec le PLA et 
les fibres de lin avec une augmentation de 17 et 29% de la résistance ultime à la flexion 
et de la résistance au cisaillement interlaminaire des composites, respectivement. Ces 
résultats s'expliquent par une concentration plus élevée de groupements hydroxyl dans 
le tanin et donc une bonne réactivité avec la cellulose et le PLA. De plus, une diminution 
des propriétés mécaniques a été observée pour les solutions de revêtement riches en 
lignine ou en tanin. Ce résultat a été attribué à des couches de revêtement plus épaisses 
ainsi qu'à la présence de molécules de lignine ou de tanin dans la matrice PLA, loin des 
fibres.  
5.2 ABSTRACT 
The present work aimed to investigate the interfacial adhesion between modified flax 
fibers and polylactic acid (PLA) using lignin and tannin, two types of eco-friendly 
polyphenolic compounds derived from waste or paper industry byproducts, as flax 
fibers coating. The surface modification of flax fibers was performed using a dip-
coating method and a solution of condensed tannin or Kraft lignin at different 
concentration ranging from 1 to 7% (wt/V). The results evidenced that using coating 
solutions made of 1% (wt/V) of condensed tannin or Kraft lignin led to significant 
improvement of the composites interfacial adhesion. However, tannin showed better 
compatibility with PLA and flax fibers with a 17 and 29% increase in the ultimate 
flexural strength and interlaminar shear strength of the composites, respectively. These 
results were explained by tannin higher concentration of hydroxyl functions as 
compared to lignin and thus, good reactivity with cellulose and PLA. Moreover, a 
decrease of the mechanical properties of composites was observed for coating solutions 
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rich in lignin or tannin. This result was ascribed to thicker coating layers as well as the 
migration of lignin or tannin molecules in PLA bulk.  
Keywords: Kraft lignin, condensed tannin, polylactic acid, flax fibers, interfacial 
adhesion 
5.3 INTRODUCTION 
Nowadays, limiting and valorizing waste are becoming crucial for the future of our 
planet and the next generations. Since the early sixties, the lifestyle of the modern 
society has shifted towards the use of tremendous quantities of plastic and composite 
products, especially in the packaging and transportation sectors. Most of all these 
polymer-based materials are derived from oil; a non-renewable and non-biodegradable 
resource with limited recyclability.  
Replacing  plastics by other materials is unrealistic, since they possess unique 
properties, such as good mechanical performance, low density, transparency, low cost, 
heat sealability, chemical resistance, barrier capacity, etc. [176], [177]. Reducing the 
demand in polymers by changing our way of consuming, by for instance, reducing or 
prohibiting the use of polymers in single-use applications such as disposable cutlery, is 
already in progress. But for the rest, researchers and industrialists must focus on 
alternative solutions such as biopolymers derived from renewable and non-toxic 
sources and, in some cases, biodegradable under specific conditions.  
Bioplastics include biodegradable and biobased polymers, the latter meaning that these 
plastics are synthesized from biomass or renewable resources [45]. Aliphatic polyesters 
such as polycaprolactone (PCL), polyglycolic acid (PGA), polyhydroxybutyrate (PHB) 
and polylactic acid (PLA) are some of the most common biodegradable synthetic 
polymers because of their potentially hydrolyzable ester bonds [178] ,[179]. 
Nevertheless, despite its biodegradability, PCL is petroleum-based whereas PGA, PHB 
and PLA all belong to both the biodegradable and biobased categories. PGA also is not 
well suited as a composite matrix because of its high density (1.500-1.707 g/cm3), and 
its high melting point (220-233°C) that could lead to thermal degradation of bio-
reinforcements [8]. PHB and PLA exhibit somehow similar properties except from their 
glass transition temperature (Tg), which is between 5 and 15°C for PHB and is very 
low with respect to that of PLA (45-60°C) [8]. Finally, PLA is produced at industrial 
scale and has competitive properties with conventional petro-based polymers such as 
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PP [135]. Oksman et al. measured a flexural modulus of 3.4 GPa and a tensile strength 
of 60 MPa for PLA as compared to 1.6 GPa and 30 MPa for PP, respectively [60]. PLA 
has a low melting point at around 175°C and can be blended with other natural elements 
with low thermal resistance and processed into molded parts, films and fibers [12]. 
However, PLA has disadvantages such as high brittleness and lack of ductility that limit 
its use in some applications [14]. It is also more expensive than conventional petroleum-
based thermoplastics [15].  
Many studies deal with compounding PLA with reinforcing particles or fillers. For 
instance, natural fibers (NF) such as kenaf, jute, flax  and so on, have often been used 
in PLA-based composites [59], [60], [152], [180], [181]. NF are biodegradable, 
renewable, very abundant and available at low cost [9], [30]. They exhibit high specific 
properties and low density (1.5 g/cm3 for flax as compared to 2.6 g/cm3 for glass [182]), 
making them interesting for applications where lightweight is requested, such as in the 
transport sector.  
Among NF, flax has been cultivated for thousands of years and its use in the 
manufacture of food and fabrics in Europe and Asia dates back to 30,000 years BC 
[183]. Canada is currently the world’s largest flax producer and flaxseed is the main 
objective of flax cultivation [5], [6]. Its residues are currently burned or plowed back 
into the ground, meaning that there are large potential resources of flax straw and thus, 
fibers [6]. It has been demonstrated in previous work that combining PLA with flax 
fibers led to an increase of its impact resistance by a factor 10.  
However, NF and thus, flax fibers, also have drawbacks such as a high hydrophilicity, 
which means that they have a strong tendency to absorb water [21]. The fibers then 
swell and induce cracks in the matrix that will act as stress concentrators during 
mechanical solicitation and affect the durability and strength of the composites. Due to 
their difference in polarity and hydrophilic/hydrophobic behavior, flax fibers and 
polymer matrices also present low interfacial properties that often reduce their potential 
as reinforcing agents [20]. Thus, these disadvantages must be addressed to improve 
properties and durability of flax fibers and NF in general, and to promote their use in a 
wide range of applications.  
To overcome these problems, different surface treatments were reported such as 
silanization, acetylation, alkali treatment and chemical grafting [72], [118], [157], 
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[184]. Previous studies also focused on the coating of flax with, for the first, silica 
nanoparticles dispersed in epoxy and, for the second, a thin film of titanium dioxide 
[105]. These researches have successfully demonstrated a strong adhesion between flax 
and PLA through an intermediate interfacial layer in both cases. However, the proposed 
surface treatments are either expensive or require the use of non-environmentally 
friendly chemicals. They can be used for technical applications where high 
performances are required but in the case of larger-scale production, the development 
of cheaper and more ecological treatments is awaited with great interest. 
Lignin is the second most available natural polymer on the planet, right after cellulose 
[185]. Lignin production, as a co-product of the paper industry, reaches nearly 70 
million tons, but is mainly used as a heat generator or disposed of in landfills [186]. 
However, lignin could be used as a compatibilizing agent in NF-reinforced polymers 
(NFRP). Indeed, it is a highly branched aromatic polymer, which has polar hydroxyl 
groups that could react with NF, on the one hand, and non-polar hydrocarbon and 
benzene rings that could have a good affinity with matrices on the other [187]. 
The Kraft process is the most widely used in the world to produce paper pulp [188]. 
Black liquor, which is the main waste produced in this pulping process (40% recyclable 
pulping chemicals and 60% organic compounds, mainly lignin), can be precipitated, 
neutralized with an acid solution and dried to obtain Kraft lignin (KL) in solid form 
[93], [94]. Despite the fact that KL has lower molecular weights than the original lignin, 
studies report that it can be used as an effective NF/polymer coupling agent [189].  
Tannins are, after cellulose, hemicellulose and lignin, the world’s fourth most abundant 
biochemical resource [190]. These polyphenols have been used as a natural mordant 
since the beginning of textile coloration as they improve the affinity between natural 
fibers and  different dyes [96]. Researchers reported that tannins were an effective 
dyeing mordant for cotton and silk [191], which means that they should be compatible 
with other natural fibers with high cellulose content such as flax. Tannins can be 
classified into two categories: hydrolyzable and condensed. The latter represents 90% 
of the world commercial tannin production [99]. Their high hydroxyl group content  
induce complexing with proteins, metal ions and other macromolecules such as 
polysaccharides and especially cellulose [101], [192]. In a nutshell, although Kraft 
lignin and condensed tannins are polyphenolic compounds that can potentially react 
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with cellulose and PLA, to the best of the authors' knowledge, they are rarely used in 
biocomposites.  
The objective of this study was to modify, by a dip-coating process, flax fibers surface 
using Kraft lignin and condensed tannin and to investigate interfacial adhesion, 
thermomechanical properties, water uptake, durability and morphology of modified 
flax fibers/PLA composites.  
5.4 EXPERIMENTATION 
5.4.1 Material 
Unidirectional flax fabrics were purchased from FRD (Fibres Recherche 
Développement), France. The average diameter of the single fibers was verified by 
optical microscopy and was about 10 µm. Kraft lignin (KL) and condensed tannin (CT) 
powders were provided by DuPont Chemicals and Fluoroproducts, USA and Tanac, 
Brazil, respectively. CT was extracted from black wattle bark. PLA 4032D pellets were 
supplied by NatureWorks LLC. 
5.4.2 Fiber treatment 
To remove waxes from their surface, all fibers were immersed in a reflux of boiling 
acetone for 45 minutes, prior to immersion in KL or CT solutions.  
The solubility of lignin is known to be difficult and dependent on its chemical structure, 
which is very complex and varies depending on the pulping process [193]. KL is soluble 
in aqueous alkaline solutions, but since the composite production process involves 
heating, reactions may occur due to high alkalinity and fibers could suffer from 
dramatic degradation. It was therefore relevant to determine the solubility of KL in 
other organic solvents to determine the most appropriate. Water, ethanol, acetone and 
acetone/water 70:30 V/V were tested and compared because they are known to partially 
dissolve lignin [194], [195]. In addition, it was proven that fractionation of lignin, to 
obtain specific molecular weight lignin fractions, with a mixture of acetone and water 
70/30 increased the total phenolic hydroxyl content [196]. KL was insoluble in water 
and its solubility in ethanol, acetone and acetone/water (70/30 V/V) was 2.9, 4.2 and 
7.1% wt/V, respectively. Therefore, a 70:30 V/V acetone/water solution was chosen to 
dissolve KL for this study while aqueous solutions of CT were prepared since CT is 
water soluble. 
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Since the solubility of KL in the chosen solvent was 7%, different concentrations (wt/V) 
of KL within 1 to 7% were prepared in order to determine the ideal concentration 
leading to optimal composite properties. For comparison purposes, aqueous solutions 
of CT were prepared within the same concentration range. Flax fibers were immersed 
in the different solutions for 5 minutes then, dried at room temperature for 2 hours and 
finally, dried at 50°C in a vacuum oven for 48 hours. The fibers coated with KL and 
CT were referred to as x-KL-F and x-CT-F, where x is the concentration of KL or CT 
in the coating solution and F stands for fiber. For the sake of simplicity, KL-F and CT-
F refer to modified fibers whatever the KL or CT concentrations. 
5.4.3 Composites processing 
Unidirectional composites were prepared by compression molding 300 µm thick PLA 
sheets and flax fabrics (i.e. untreated, KL-F and CT-F) stacked alternately. A Carver 
hydraulic press was used at 200°C, following the pressure cycle described in previous 
work.  
Composites were referred to as x-KL-C and x-CT-C, where x is the concentration of 
KL or CT in the coating solution and C stands for composite. For the sake of simplicity, 
KL-C and CT-C refer to modified composites for all concentrations. 
5.4.4 Nuclear magnetic resonance (NMR) 
Quantitative 31P NMR spectra of KL and CT were obtained following published 
procedures with 2-chloro-4,4,5,5-tetramethyl-1,3,2- dioxaphospholane as  
phosphitylating reagent and N-hydroxynaphthalimide as internal standard (IS) [197], 
[198]. A 500 MHz Bruker spectrometer, equipped with a broadband inverse probe 
dedicated to 31P, was used to collect NMR spectra of the obtained mixtures. Each 
analysis was performed using 512 scans with acquisition and delay times set at 0.2 and 
5.0 s, respectively. The concentration of hydroxyl groups in KL (aliphatic, carboxylic, 
syringyl (Sa) phenolic, guaiacyl (Ga) phenolic, p-hydroxyphenyl (Ha) phenolic, 
condensed phenolic) or CT (aliphatic, ortho-disubstituted hydroxyls (C14), ortho-
unsubstituted hydroxyls (C1, C3), ortho-substituted hydroxyls (C13, C15)) was 
obtained by integrating the different regions of the spectra as described in detail 
elsewhere [198]–[200].  
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5.4.5 Scanning electron microscopy (SEM) 
In order to characterize the fiber coating as a function of the concentration of KL or CT 
in the coating solution, SEM analyses were performed using a Hitachi S-3000N with 
the secondary electron (SE) mode at 5 kV. Analyses were carried out on KL-F and CT-
F. Composites were also observed to characterize the fiber/matrix interface and to 
investigate the influence of the coating thickness. The same composites were also 
observed after the water absorption test to study the durability of the coatings. All 
samples were metalized with Pd-Au. 
5.4.6 Thermal analysis  
Thermogravimetric analyses (TGA) were performed on a Mettler Toledo TGA/DSC 
3+. Thermal degradation temperature of KL-F and CT-F was determined using 
temperature scans from 25 to 600°C at a heating rate of 10°C/min under argon (30 
µL/min).  
Differential scanning calorimetry (DSC) measurements were performed on composite 
samples and pure PLA in a TA Instruments DSC Q2000 to measure the crystallinity of 
the composites after processing. Scans from 25 to 190°C were carried out at a heating 
rate of 5°C/min.  
5.4.7 Composites mechanical and interfacial properties 
5.4.7.1 Flexural tests in 3 point bending mode 
Flexural tests were performed on a Zwick/Roell z050 test machine according to ASTM 
D790. 60 x 12 x 3 mm composite specimens were prepared. A span/thickness ratio of 
16:1 was set as well as a speed of 1 mm/min. The flexural modulus (Ef), ultimate 
flexural strength (UFS) and strain at break (ε) were determined. 
5.4.7.2 Short beam shear (SBS) 
SBS tests were performed following ASTM D2344 on 18 x 6 x 3 mm composite 
specimens. A span/thickness ratio of 4:1 was set as well as a speed of 1 mm/min. The 
ILSS of the composite samples was calculated according to equation (1): 
𝐼𝐿𝑆𝑆 =
3
4
 
𝑃𝑚
𝑏𝑑
 (1) 
Where ILSS is the maximum interlaminar shear strength, Pm is the maximum applied 
load, and b and d are the width and thickness of the specimens respectively. 
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5.4.7.3 Dynamic mechanical analysis (DMA)  
DMA was carried out on composite samples in single cantilever (SC) mode in a 
PerkinElmer DMA 8000. Temperature scans were performed from 25 to 150°C at a 
heating rate of 5°C/min, a frequency of 1 Hz, a static to dynamic force ratio of 1.5 and 
a displacement of 0.05 mm. 
5.4.8 FTIR and micro-FTIR 
FTIR and micro-FTIR were used to investigate the migration of KL and CT in the 
composite. A Jasco FTIR-4600 spectrometer was used to collect the spectra of pure 
PLA, KL and CT powders and flax fibers. The aim was to obtain the characteristic 
peaks of the different elements in order to map the migration of KL and CT molecules 
in the composites. For that purpose, two characteristic peaks of KL and CT were 
monitored, that is to say, peaks at 1597 cm-1 due to aromatic skeletal vibrations in KL 
and at 1603 cm-1, already reported by Grasel et al. and related to C=C-C functional 
groups, aromatic ring stretch, in black wattle polyphenolic extracts such as CT [201], 
[202]. 
A Jasco IRT-5200 Irtron Infrared microscope was used to map KL and CT molecules 
within a cross section of a composite. A schematic representation of a micro-FTIR 
mapping is given in Figure 5-1. 
 
Figure 5-1 Schematic representation of a micro-FTIR mapping in a composite sample 
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A X16 Cassegrain objective lens was used in transmission mode to perform linear 
measurements with apertures of 250 x 15 µm from the center of the flax yarn to the 
PLA bulk. All collected FTIR spectra were based on an accumulation of 50 scans. 1597 
cm-1 and 1603 cm-1 related functions were respectively mapped in KL-C and CT-C 
samples as well as in the reference sample to investigate any migration of KL and CT 
molecules into the PLA bulk. 
5.4.9 Water sorption and durability 
Water sorption was evaluated for single yarns using a First Ten Angstroms DCA-100 
contact angle tensiometer to study the role of fibers in water absorption of composites 
and to understand the importance of interfacial adhesion in these composites. The single 
yarns were first weighed and approached the water surface at 0.2 mm/min until contact 
was made. The mass of the yarns was then collected every second until they reached 
water saturation. 
Water absorption in KL-C, CT-C and pure PLA was measured according to ASTM 
D570. Specimens were dried until a constant mass was reached, with the accuracy of 
0.1 mg, and then immersed in a water bath at 50°C. Five specimens of each condition 
were periodically removed from water, surface dried and weighed immediately, until 
they reached full saturation. Water uptake was calculated using equation (2), where 
%𝑀 is the mass uptake due to moisture absorption, 𝑀𝑐𝑜𝑛𝑑  the mass during conditioning 
and 𝑀𝑑𝑟𝑦 the mass before conditioning.  
%𝑀 =  
100 × (𝑀𝑐𝑜𝑛𝑑 − 𝑀𝑑𝑟𝑦)
𝑀𝑑𝑟𝑦
 
(2) 
Following Fick’s theory of diffusion, the diffusion coefficient was calculated by 
plotting the water uptake as a function of the square root of time divided by the 
specimen thickness. At short times, Fick’s law is given by equation (3) where 𝐷 is the 
diffusion coefficient, 𝐿 is the specimen thickness, 𝑡 is time, 𝑀𝑡 is the percentage of 
water absorbed at time t, 𝑀∞ is the equilibrium mass gain and k is the slope of the linear 
part of the curve  𝑀 = 𝑓 (√
𝑡
𝐿
) [15]. 
𝐷 =
𝜋
(4𝑀∞)2
(
𝑀𝑡𝐿
√𝑡
)
2
=  𝜋 (
𝑘
4𝑀∞
)
2
 
(3) 
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Durability was assessed by calculating the retention rates of the mechanical properties 
of the materials as follows: 
𝑅𝑟
𝐸𝑓 =  
𝐸𝑓(𝑓𝑖𝑛𝑎𝑙)
𝐸𝑓(𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑎𝑙)
× 100 
(4) 
Where RrEf is the retention rate of the flexural modulus, Ef(final) is the flexural modulus 
after conditioning and Ef(initial) is the flexural modulus before conditioning. This 
calculation was also performed for the UFS of the materials and their ε. 
5.5 RESULTS AND DISCUSSION 
5.5.1 KL and CT properties 
5.5.1.1 Hydroxyl group content in KL and CT powders 
Quantitative 31P NMR analyses were conducted to assess the hydroxyl group content 
of KL and CT.  Hydrogen bonding is most likely to happen between KL or CT, cellulose 
and PLA. The intensity of these interactions depends on the hydroxyl content of KL or 
CT but also on the environment and the type of each hydroxyl group. Phenolic and 
uncondensed moieties are generally responsible for the reactivity of lignin [203]. In 
addition, steric hindrance of KL reduces accessibility and, therefore, reactivity. These 
OH content is important to correlate KL or CT reactivity and optimal concentration in 
the coating solution. The spectral regions corresponding to each characteristic group 
were integrated and the results are summarized in Table 5-1.  
It reveals that CT contains significantly more hydroxyl groups than KL with a total 
phenolic-OH of 24.883 mmol/g as compared to 4.07 mmol/g (condensed and 
uncondensed Phenolic-OH), respectively. These results suggest that CT is more likely 
to promote strong bonding to cellulose and PLA than KL. Diphenylmethane (DPM) 
moieties are formed during Kraft pulping [204]. 
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Table 5-1 Quantitative 31P NMR signal assignments of KL and CT (o=ortho; sub=substituted) 
 
KL -COOH 
 
Aliphatic-OH 
Uncondensed 
Phenolic-OH 
Condensed Phenolic-OH 
Ga Sa Ha DPM 4-O-5' 5-5' 
(mmol/g) 0.35 1.84 2.03 - 0.14 0.68 0.45 0.77 
Total (mmol/g) 0.35 1.84 2.17 1.9 
     
CT 
Aliphatic-
OH 
o-disub-OH 
(C14) 
o-unsub-OH 
(C3) 
o-sub-OH 
(C13,C15) 
o-unsub-OH 
(C1) 
(mmol/g) 22.206 3.306 3.481 9.819 8.277 
Total (mmol/g) 22.206 24.883 
 
5.5.2 Effect of the KL and CT concentration in the coating solution on the fiber 
properties 
5.5.2.1 Morphology 
Figure 5-2 presents the SEM images of uncoated, KT and CT coated flax fibers. It is 
clear that both coatings (KL or CT) lead to a smoother fiber surface. However, above 
2% of KL in solution, micro cracks clearly appear and may reduce the composite 
properties. For 5 and 7-KL-F, free aggregates on the surface of the fibers can be noticed, 
suggesting that KL was in excess. By contrast, for CT-F, micro-cracks are visible only 
at 7% with no free aggregates, which means that all CT have reacted but might still be 
in excess in terms of coating layer thickness.  
In the dip-coating process, the thickness of the coating layer is governed by the 
concentration of the solution and the drawing speed [205]. Increasing the concentration 
of coating molecules within the coating solution or decreasing the drawing speed lead 
to an increase of coating layer thickness. In fiber-reinforced composites, the coating 
thickness should be optimized to achieve maximum load transfer between the fibers 
and the matrix without compromising some mechanical properties. Indeed, thick 
coatings lead to a decrease of composite mechanical properties [206]. In contrast, thin 
coating layer could lead to an increase of tensile and flexural properties, shear strength, 
but a decrease of impact toughness and ductility [207], [208]. 
As the coating thickness was not constant and impossible to determine through the SEM 
images, the mass uptake of the fibers after coating was used as an indirect indication of 
 104 
 
the coating thickness. On the one hand, the mass uptake after coating of the 1, 2, 3, 5 
and 7-KL-C was 3.4, 6.1, 8.6, 14.1 and 20.3%, respectively. On the other hand, that of 
the 1, 2, 3, 5 and 7-CT-C was 3, 6.2, 8.7, 13.7 and 18.2%, respectively. 
 
Figure 5-2 SEM images of the surface of KL-F and CT-F as a function of KL and CT concentration in the 
coating solution 
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5.5.2.2 Thermal resistance 
TGA analyses were performed to determine the effect of the two coatings (KL and CT) 
on the thermal resistance of the fibers. Analyses of pure KL and CT were performed 
independently. The main degradation peak was observed at 402, 262 and 374°C for KL, 
CT and the raw fibers, respectively. Figure 5-3 depicts TGA results. Obviously, the 
effect of KL or CT coating on the degradation temperature of the fibers is quite 
different.  
 
Figure 5-3 Flax fiber degradation temperature as a function of KL and CT content in the coating solution (in % 
wt/V) 
Indeed, KL seemed to have no effect on the degradation temperature of the fibers while 
the CT coating led to a decrease of the fiber degradation temperature, due to low 
intrinsic thermal resistance of CT molecules. The degradation temperature of CT-F 
dropped drastically from 1 to 3% and seemed to level off down to 345-350oC above 3% 
of CT. It has been reported that tannins can autocondense on a lignocellulosic substrate 
and that cellulose, and particularly crystalline cellulose, can accelerate 
autocondensation of tannin [209]–[211]. This may have induced the grafting of higher 
molecular weight tannin molecules onto the surface of the fibers, which hindered 
degradation. This result is consistent with SEM images where all CT molecules had 
reacted, even though the CT content in the solution was high.  
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5.5.2.3 Water sorption 
Water sorption trend of raw and modified flax fibers was studied as a function of the 
KL or CT concentration (Figure 5-4). As it can be seen, water sorption increases with 
KL or CT concentration for both coatings, which means that the hydrophilicity of the 
fibers is increased due to the high hydroxyl group content in KL and CT. However, KL-
F water uptake at saturation was lower than that of CT-F and 0-KL/CT-F (raw fibers). 
KL molecules might have impregnated the fibers, filled their porosities and voids 
between the fibers in the yarns. It may have reduced water absorption but probably 
increased water adsorption at the same time, due to the hydrophilic coating layer at the 
fiber surface, which, in turn, can explain the faster water uptake at the beginning of the 
test. 
 
Figure 5-4 Water uptake as a function of time in flax fiber yarns 
1 and 7-KL-F water uptake at saturation was 380 and 310%, respectively. This 
corresponds to decreases of 17 and 33% respectively compared to 0-KL/CT-F, and 37 
and 48% with respect to both 1 and 7-CT-F, with water absorption at saturation reaching 
600%. Although it may fill defects and voids in the fibers, CT is more hydrophilic than 
KL because of its higher OH group content. 
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5.5.3 Effect of KL and CT concentration in the coating solution on the composite 
properties 
5.5.3.1 Morphology 
Figure 5-5 shows the SEM pictures of composite cross sections. KL and CT appear to 
improve interfacial adhesion when used in solution at low concentrations such as with 
1% of KL or CT (Figure 5-5b and c). More defects and gaps were observed in 1-KL-C 
than in 1-CT-C. By contrast and interestingly, 7-KL-C and 7-CT-C (Figure 5-5d and e) 
seem to have weakened interfaces. Indeed, both coatings are very thick and 
accumulations of KL and CT can be noticed as well as larger gaps between the fibers 
and the matrix. It is noteworthy that the uncoated composite (Figure 5-5a) reveals 
empty fiber lumens whereas both coatings tend to fill them, as mentioned earlier.  
 
Figure 5-5 SEM images of the fiber/matrix interface in KL-C and CT-C as a function of KL and CT 
concentration in the coating solution 
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5.5.3.2 Mechanical and interfacial strength 
Table 5-2 presents flexural modulus (Ef), ultimate flexural strength (UFS) and flexural 
strain at break () of the different composites. 
Table 5-2 Flexural properties of composites with fibers coated with different KL and CT solutions of various 
concentrations (in % wt/V) 
  KL-C CT-C 
(%)  Ef (GPa) SD UFS (MPa) SD 
ε 
(%) 
SD Ef (GPa) SD UFS (MPa) SD 
ε 
(%) 
SD 
0 15.3 0.4 229 8 2.2 0.03 15.3 0.4 229 8 2.2 0.03 
1 16.9 0.7 255 6 2.3 0.06 18.2 0.2 267 3 2.1 0.04 
2 17.0 0.4 256 4 2.3 0.08 17.8 0.2 258 10 2.1 0.08 
3 17.8 0.4 257 4 2.1 0.06 17.7 0.5 253 7 2.0 0.03 
5 16.9 0.3 232 2 2.0 0.02 18.6 0.2 253 4 1.9 0.10 
7 17.2 0.3 235 6 2.0 0.08 17.6 0.5 233 5 1.9 0.05 
PLA 3.85 0.1 112 3 4.4 0.12 3.85 0.1 112 3 4.4 0.12 
* SD = standard deviation; Ef = flexural modulus; UFS = ultimate flexural strength; ε = strain at break 
 
It can be seen that the Ef of all treated composite samples was higher than that of the 
untreated sample. Since the DSC analyses revealed no change of crystallinity (about 
10% for all composites), Ef increase can be accounted for by a better interfacial 
adhesion thanks to the presence of KL and CT coating layer.  
CT seems more effective than KL to improve the flexural modulus Ef. Indeed, 
condensed tannins can complex with macromolecules such as polysaccharides, and in 
this case, the cellulose present in flax, because cellulose has a direct surface interaction 
with tannins [101], [212]. This leads to strong bonding between CT and flax fibers. 
Tannins can also combine with hemicellulose, and react with each other by 
autocondensation [209]–[211], [213]. This high reactivity of tannins with 
lignocellulosic substrates comes from their high concentration of free phenolic-OH 
groups (Table 5-1). However, even though lignin contains a substantial amount of 
phenolic oxygen, its phenolic activity is often very low, due to etherification of phenolic 
hydroxyl groups and intermonomeric ether bonds [214], [215]. Thus, the lack of free 
phenolic-OH groups, their etherification and steric hindrance in KL limit reactions with 
both cellulose and PLA.  
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The highest values of UFS were also achieved for 1 and 2-CT-C and were 17 and 13% 
higher than the untreated composite UFS, respectively. The KL coating also increased 
the composites UFS by 12% for 1, 2 and 3-KL-C. However, with concentrations above 
3% of KL, UFS values dropped and were almost as low as that of the untreated 
composite. It was reported in literature that tannin and lignin decreased the strength of 
pure PLA while increasing the filler content [186]. Thick layers of KL and CT on the 
fibers may induce migration of KL and CT agglomerates into the bulk PLA and reduce 
the mechanical strength of the composite. Furthermore and as mentioned above, thick 
coatings limit load transfer and yield to fragile composites as KL and CT concentration 
increase. 
The SBS results in Figure 5-6 are in line with the results of flexural tests. Indeed, 
significant increases of 29 and 23.5% in the ILSS of 1 and 2-CT-C were found, 
respectively. Again, for 1, 2 and 3-KL-C, the ILSS values were very close and 13 to 
15% higher than that of the untreated composite. The ILSS dropped for composites 
treated with more than 3% of KL in solution and became lower than that of the untreated 
composite for 7-KL-C. A thick coating can be regarded more as a third phase than an 
interface, which weakens the interface instead of improving it. These results are 
consistent with SEM images that showed that KL was in excess for concentrations of 5 
and 7%.  
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Figure 5-6  Interfacial properties of composites with fibers coated with different KL and CT solutions of various 
concentrations (in % wt/V) 
5.5.3.3 Thermo-mechanical properties 
The effect of KL or CT coatings on the viscoelastic behavior of composites was 
investigated by measuring the storage modulus, E’, and the damping factor, tan , of all 
composites. Figure 5-7 presents the storage modulus E’ at 60oC (i.e. below Tg or 
temperature of the main relaxation tan ) of KL-C and CT-C. 
 
Figure 5-7 Influence of KL and CT on the storage modulus E’ of the composites below Tg 
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As can be seen, E’ of KL-C increases with KL concentration and exhibits a maximum 
value at 3% of KL. Subsequently, E’ decreases as KL concentration increases due the 
presence of free KL aggregates and the increase of the coating layer thickness that 
probably weakens the interfacial adhesion. 1 and 2-CT-C showed a significant increase 
in their storage modulus as compared to KL-C, confirming that the CT coating is more 
efficient than KL. However, 5 and 7-CT-C exhibited a significant decrease in their 
storage modulus. This may be accounted for by the CT layer thickness and the 
migration of CT molecules in PLA bulk, which is consistent with flexural and SBS tests 
results.  
As for the damping factor, pure PLA exhibited a tan  of about 2.05 while the untreated 
composite was characterized by a tan  of 0.85, which is 2.5 times lower than that of 
PLA. Then, tan  of composites decreases steadily from 0.85 to 0.65 and 0.85 to 0.74 
while increasing the amount of KL and CT, respectively. The brittleness of the interface 
as the thickness of coating layer increases may explain this result. In addition, pure PLA 
and 0-KL/CT-C exhibited a Tg of about 67.4 and 73.2°C respectively. The presence of 
the unmodified fibers hinders PLA chain mobility and, consequently, leads to the 
increase of Tg.  Moreover, a slight increase of about 1 to 1.5°C of the Tg was also 
observed with KL and CT concentration. This result could be accounted for by 
migration of KL or CT molecules that may interact with PLA chains in the bulk and, in 
turn, hinder chain mobility. To verify the hypothesis, micro-FTIR analyses were carried 
out on composite cross sections as shown in Figure 5-1. Composite samples with 1 and 
7% of KT and CT were selected to compare the thinnest and thickest coatings, where 
KT and CT molecules were in excess and could have migrated through PLA bulk. A 
reference composite with unmodified fibers was also mapped since the two 
characteristic peaks chosen for the KL and CT mappings (1597 and 1603 cm-1, 
respectively) are also present in the spectra of raw flax fibers. Figure 5-8 depicts the 
absorbance of the KL and CT functional groups along the composite cross sections. Y= 
0 µm was chosen as the center of the yarn. The results can be split into 3 regions. Indeed, 
the first region is characterized by high and, somewhat constant absorbance for both 
peaks until fiber ends (i.e. 50 m). Then, a second region can be noticed where the 
absorbance decreases progressively. As can be seen in Figure 5-8, this region is 
significantly wider and the absorbance values are higher for KL or CT modified flax 
fibers (i.e 50<Y<200 m) as compared to unmodified fibers (i.e 50<Y<75m).  
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Eventually the last region appears above Y>150 m for modified fibers, where the 
absorbance leveled off at 0.1. For unmodified fibers, this plateau starts at Y=75 m and 
the final absorbance is 0. This result evidenced migration of KL or CT molecules within 
the PLA matrix.  
 
Figure 5-8 Micro-FTIR mappings of: left: 1597 cm-1 peak representative of KL molecules; right: 1603 cm-1 
peak representative of CT molecules 
These analyses confirm the hypotheses formulated in the flexural, SBS and DMA 
studies. Indeed, KL and CT migration could be partially responsible for the decrease in 
the mechanical properties of composites when they are in excess on the fiber surface. 
5.5.4 Effect of KL and CT concentration in the coating solution on the durability of 
the composites 
5.5.4.1 Water absorption 
The water uptake curves as well as the water uptake at saturation and diffusion 
coefficient values of the different materials are presented in Figure 5-9. Interestingly, 
the KL coating did not reduce water absorption in the KL-C. In fact, water uptake at 
saturation increased. Antonsson et al. suggested that lignin was not hydrophobic 
enough to serve as a hydrophobic barrier due to high phenolic and aliphatic alcohol 
groups, which is also the case for  KL [92]. This was confirmed by the DCA results of 
fibers presented above. 
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Moreover, the diffusion coefficient increased significantly for 2% and more KL-C. The 
KL coating might have been partially removed by the action of water. It was different 
for CT-C. Indeed, the great reactivity of CT with cellulose and PLA induced strong 
interfaces and fewer defects at the fiber/matrix interface and thus, a good impregnation 
of the yarns by the matrix. This results in a 37% decrease in the diffusion coefficient of 
1-CT-C, despite the fact that the fibers were more hydrophilic than the raw fibers (DCA 
study). A saturation plateau was reached after more than 300 hours and a slight decrease 
in water absorption at saturation was noticed. 
Nevertheless, for higher concentrations of CT in the coating solution, the coefficient of 
water diffusion increased. The 2, 3 and 5-CT-C coefficient of diffusion was almost 
identical than the one of the reference composite, which means that despite the 
improved interfacial adhesion, a thick layer of coating, which is also hydrophilic due to 
the high content of  hydroxyl groups in CT, increases water diffusion. 7-CT-C absorbed 
water even faster than any KL-C composites. Water absorption at saturation was 
Figure 5-9 Water uptake as a function of t0.5/L (distilled water at 50°C) of composites with fibers coated with 
different KL and CT solutions of various concentrations (in % wt/V) and pure PLA; and values of water uptake 
at saturation M∞ and coefficient of diffusion D 
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equivalent for 1, 2, 3, 5-CT-C and for all KL-C. 7-CT-C water absorption at saturation 
was higher than that of all composites because of fiber swelling that led to delamination. 
5.5.4.2 Retention rates of the composites mechanical properties 
The flexural properties of the materials after conditioning in water at 50°C are given in 
Table 5-3. 
Table 5-3 Flexural properties of KL-C, CT-C and pure PLA after conditioning and calculation of their 
retention rates (Rr) 
  KL-C CT-C 
 (%) 
Ef  
(GPa) 
RrEf  
(%) 
UFS  
(MPa) 
RrUFS  
(%) 
ε  
(%) 
Rrε  
(%) 
Ef  
(GPa) 
RrEf  
(%) 
UFS  
(MPa) 
RrUFS  
(%) 
ε  
(%) 
Rrε  
(%) 
0 5.1 ± 0.3 33 108 ± 2 47 6.7 ± 0.3 305 5.1 ± 0.3 33 108 ± 2 47 6.7 ± 0.3 305 
1 5.0 ± 0.2 30 120 ± 3 47 6.2 ± 0.3 270 9.8 ± 0.4 54 161 ± 2 60 3.5 ± 0.1 167 
2 6.3 ± 0.8 37 130 ± 1 51 6.5 ± 0.2 283 8.9 ± 0.3 50 148 ± 1 57 3.6 ± 0.1 171 
3 4.8 ± 0.4 27 127 ± 3 49 6.9 ± 0.1 329 8.9 ± 0.3 50 140 ± 2 55 3.7 ± 0.1 185 
5 5.0 ± 0.2 29 126 ± 4 54 6.5 ± 0.3 325 8.3 ± 0.2 45 119 ± 7 47 3.7 ± 0.2 195 
7 7.2 ± 0.5 42 127 ± 2 54 4.8 ± 0.2 240 6.4 ± 0.1 36 86.6 ± 5 37 4.0 ± 0.3 211 
PLA 3.5 ± 0.2 92 65.9 ± 7 59 1.8 ± 0.2 41 3.5 ± 0.2 92 65.9 ± 7 59 1.8 ± 0.2 41 
* Rr = retention rate; Ef = flexural modulus; UFS = ultimate flexural strength; ε = strain at break  
 
The highest retention rates were calculated for 1-CT-C. It was proven that the affinity 
between CT and flax/PLA was very strong compared to that of KL and that water access 
might have been limited. During conditioning, it was observed that some of the CT 
solubilized in water. Therefore, the more CT was applied on the fiber surface, the lower 
the retention rate. Indeed, CT migration into water induced gaps between the fibers and 
the matrix, as can be seen in SEM images in Figure 5-10, which reduced the mechanical 
properties. The thin film of 1-CT-C induced a strong interfacial adhesion and it can be 
seen that there is still some coating left after conditioning (Figure 5-10c), which is not 
the case for 7-CT-C (Figure 5-10e), where almost all the coating dissolved in water, 
causing dramatic voids. The retention rates of the mechanical properties of KL-C with 
low percentages of KL were considerably lower than those of CT-C. The fiber/matrix 
adhesion in KL-C was initially lower than that of CT-C. KL might have easily detached 
from the fiber surface under the action of water, which is visible in the SEM images 
(Figure 5-10b and d where it can be seen that all the coating was removed from the 
fibers. At high concentrations, the decrease in flexural properties of KL-C was less 
dramatic than that of CT-C. The SEM images and the DCA results suggested that KL 
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actually impregnated the fibers while CT tended to accumulate on the surface of the 
fibers. CT migration in water in highly concentrated CT-C might have left larger and 
more numerous defects than in KL-C. 
It should also be noted that the strain at maximum UFS increased, which means that the 
composites became less fragile, confirming that the interfacial adhesion was weakened. 
 
Figure 5-10 SEM images of the fiber/matrix interface of KL-C and CT-C after conditioning in water at 50°C as 
a function of KL and CT concentration in the coating solution 
5.6 CONCLUSIONS 
In this study, Kraft lignin (KL) and condensed tannins (CT) were used to coat the 
surface of flax fibers to improve the interfacial adhesion in flax/PLA composites. 
Several conclusions can be drawn from this study: 
• CT is more effective than KL for improving interfacial adhesion. The high 
reactivity of CT is explained by its higher phenolic-OH content compared to 
KL. 
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• The concentration of the KL/CT solution, within 1 and 7% wt/V range, has a 
significant effect on the coating. Indeed, the lowest concentrations induced the 
thinnest coatings, with fewer defects and free particles on the fiber surface. 
• Mechanical and interfacial properties were greatly improved for low 
concentrated KL-C and CT-C (below 3%). UFS of 1-KL-C and 1-CT-C were 
more than 10% higher than those of the untreated sample, while their ILSS also 
increased by 15 and 30%, respectively.  
• Thick coatings as well as the migration of KL and CT molecules in PLA bulk 
lead to a decrease in the composite mechanical properties and premature failure.  
• The water diffusion coefficient is significantly reduced for 1-CT-C, while its 
flexural properties retention rates remain high, confirming the strong adhesion 
and fewer defects induced by this coating.  
• The optimal concentration of CT seems to be between 0 and 1% wt/V.  
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CHAPITRE 6. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 
6.1 Conclusions générales de la thèse 
Ce projet de recherche avait pour but l’élaboration et la caractérisation de composites à 
matrice PLA, biopolymère produit à l’échelle industrielle, renforcé par des fibres de 
lin. L’accent a été mis sur l’amélioration et l’optimisation de l’adhésion interfaciale 
fibres/matrice ainsi que sur l’influence de différents traitements ou revêtements de 
surface des fibres, sur la tenue mécanique du composite et la cristallisation du PLA. 
Ainsi, différents revêtements, à faible impact environnemental, ont été étudiés. 
Dans une première partie, l’accent a été mis sur l'influence d'un revêtement époxy 
contenant des nanoparticules de silice, sur les propriétés mécaniques, la résistance 
interfaciale et l'absorption d'eau des biocomposites. Des observations microscopiques 
(MEB) ont révélé que le revêtement des fibres a conduit à une homogénéisation de leur 
surface et à une augmentation du module d’élasticité ainsi que de la résistance au 
cisaillement interlaminaire des composites allant jusqu’à 13 et 20%, respectivement. 
En outre, le traitement a permis une diminution de 10% de l'absorption d’eau à 
saturation. Cette diminution peut s’expliquer par un colmatage des aspérités de surface 
(e.g. défauts et cavités) et un remplissage du lumen des fibres. Ce revêtement a protégé 
les fibres pendant leur conditionnement dans l’eau et les composites traités ont montré 
des taux de rétention de leurs propriétés mécaniques plus élevés que les non traités (17 
et 21% plus élevé pour le module de Young et la résistance en traction respectivement). 
La deuxième partie de l’étude a permis de démontrer l’efficacité du revêtement au TiO2 
dans la compatibilisation des fibres de lin et de la matrice PLA. Aussi, l’utilisation de 
la DMA comme outil de suivi des propriétés mécaniques et de la cristallisation in situ, 
a permis de déterminer les conditions optimales de recuit des composites (temps et 
température). Pour les composites PLA/lin, à 80, 110 et 130°C, les temps optimaux de 
recuit étaient de 100 min, 3 min 45 s et 3 min 45 s, respectivement. Le traitement 
thermique optimal est donc celui à 110°C pendant 3 min 45 s. De meilleurs modules de 
conservation ont été déterminés pour les composites traités au TiO2, confirmant ainsi 
l’efficacité de ce revêtement. De plus, les interfaces des composites non traités se sont 
endommagées pour certains traitements thermiques, et ce, par une transcristallisation 
non optimale et la croissance cristalline aux températures supérieures à 110°C. Ces 
phénomènes n’ont pas été observés  à 80°C, en raison d’une vitesse de croissance plus 
lente des cristaux et de la taille réduite des sphérolites. Ces endommagements ne se sont 
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pas produits pour les composites traités, en raison d'une meilleure adhérence assurée 
par le revêtement au TiO2 et, donc, d'un bon transfert de charge. Les résultats du SBS 
ont confirmé que la baisse du module de conservation des composites non traités à 
130°C était principalement due à une décohésion interfaciale (réduction de l’ILSS de 
13%). Enfin, les échantillons recuits dans les conditions optimales ont conduit à des 
résultats équivalents en ce qui a trait à la résistance à l’impact à l’exception des 
composites à fibres de lin enduites de TiO2. Ces derniers présentaient une résistance à 
l’impact inférieure de 20%, ce qui semble cohérent avec l’amélioration de l’adhésion 
interfaciale qui conduit à une moins bonne dissipation de l’énergie aux interfaces. Dans 
la troisième partie de ce travail, l’utilisation de la lignine Kraft et de tanins condensés 
comme revêtement s’est révélée efficace puisque des améliorations significatives des 
propriétés mécaniques et de la résistance interfaciale des composites ont été mises en 
évidence. Les tanins se sont avérés plus efficaces que la lignine Kraft, en raison de leur 
plus grande réactivité avec les fibres naturelles, attribuée à leur teneur plus élevée en 
groupements phénoliques. Les solutions de revêtement les moins concentrées ont 
engendré les meilleures propriétés, car les revêtements obtenus étaient plus minces, 
avec moins de défauts et de particules libres à la surface de la fibre, permettant un 
meilleur transfert de charge. L'amélioration de l'adhérence interfaciale a été confirmée 
par les observations morphologiques et les résultats des essais mécaniques (i.e. des 
augmentations d’UFS et de l’ILSS allant jusqu’à 16.5 et 29%, respectivement). Les 
revêtements plus épais ont entraîné une diminution des propriétés mécaniques du 
composite en raison d'une fragilisation de la couche de revêtement et de la migration 
de molécules de lignines et de tanins dans la matrice PLA, agissant probablement 
comme concentrateurs de contraintes. Le coefficient de diffusion de l'eau a été 
significativement réduit pour les composites à fibres de lin traités au tanin à partir de la 
solution aqueuse contenant 1% de tanins, confirmant ainsi l’amélioration de l’interface 
et la diminution des défauts grâce à ce revêtement. Les essais de flexion après 
conditionnement ont confirmé cette hypothèse et ont révélé des taux de rétention plus 
élevés des propriétés mécaniques. Ce revêtement aux tanins, molécules hydrosolubles 
et peu onéreuses, semble donc efficace et écologique. L’application de ce traitement 
par trempage-retrait demeure simple et les méthodes d’imprégnations classiques, bien 
connues dans l’industrie du textile, sont envisageables.    
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6.2 Perspectives 
6.2.1 Utilisation du traitement plasma 
Il a été exposé dans l’état de l’art que le traitement plasma permettait d’obtenir des 
fonctions réactives à la surface des fibres naturelles. Cela pourrait donc remplacer 
certaines étapes de traitement comme l’oxydation TEMPO, ce qui éviterait l’utilisation 
de substances chimiques polluantes. Il serait donc envisageable de comparer des 
composites dont les fibres ont subi un traitement TEMPO puis un revêtement 
(époxy/nanosilice, TiO2, lignine Kraft ou tanin) à des composites ayant reçu un 
traitement plasma puis un même revêtement.  
Par contre, le traitement plasma est assez énergivore. Il serait aussi intéressant d’étudier 
l’impact écologique d’un tel prétraitement par rapport à un prétraitement chimique 
comme l’oxydation TEMPO.  
6.2.2 Modification de la lignine Kraft 
Bien que la lignine ait l’avantage d’être très abondante sur terre et de posséder de 
nombreux groupes réactifs, son activité phénolique est extrêmement faible en raison de 
l'éthérification des groupes hydroxyl phénoliques des précurseurs de la lignine dans le 
processus biosynthétique [215]. Il a été montré que la lignine Kraft était assez différente 
de la lignine native et possédait plus de groupements réactifs, cependant, elle reste 
moins réactive que d’autres polyphénols comme les tanins. Il pourrait donc être 
intéressant de modifier la lignine pour augmenter sa réactivité. Plusieurs modifications 
sont envisageables pour la lignine Kraft, comme l’acétylation (introduction de 
groupements –CO-CH3), l’époxydation, la silanisation, le traitement à l’isocyanate, 
l’oxydation, ou encore le greffage de polymères à sa surface, comme du PCL. Ici 
encore, il est nécessaire de faire la balance entre augmentation de la réactivité de la 
lignine et impact environnemental.  
6.2.3 Affiner la concentration optimale en tanin 
Dans le chapitre 5, il a été montré que le revêtement au tanin était très efficace, 
particulièrement avec une solution aqueuse d’imprégnation contenant 1% (p/V) de 
tanin. Différentes concentrations avaient été testées, allant jusque 7%. Cependant, 
aucune concentration inférieure à 1% n’a été testée. Il pourrait alors être intéressant de 
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pousser l’étude en utilisant des concentrations en tanin comprises entre 0 et 1% et de 
déterminer la concentration optimale.  
6.2.4 Élaborer des composites à fibres courtes 
Tel que mentionné précédemment, ce projet visait la valorisation des déchets de lin 
issus de l’agriculture canadienne. Or, pour faciliter la mise en place des différents 
traitements, des tissus ont été utilisés. Ils ont permis d’obtenir des composites 
homogènes, ce qui facilite la comparaison entre les composites contenant des fibres 
traitées et ceux contenant des fibres non traitées. Maintenant que les traitements ont été 
optimisés et ont prouvé leur efficacité, il serait intéressant de les utiliser sur les fibres 
canadiennes à valoriser. Cependant, ces fibres sont courtes, non homogènes et 
difficilement maniables (emmêlées). Malgré cela, les fibres courtes ont déjà prouvé leur 
efficacité dans le renforcement de matrices thermoplastiques semi-cristallines incluant 
des biopolymères tels que le PLA. En effet les fibres courtes peuvent contribuer à 
l’augmentation des propriétés mécaniques, la cristallinité, la nucléation, la vitesse de 
cristallisation et l’apparition du phénomène de transcristallisation.  
Beaucoup de défis restent à surmonter sur le plan technique afin d’enduire, de manière 
homogène, ces fibres du revêtement choisi et, lors de l’élaboration des biocomposites, 
de maintenir la longueur moyenne des fibres supérieure à leur taille critique, afin 
d’assurer un renforcement adéquat et une répartition uniforme de ces fibres dans la 
matrice.  
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